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Kurzfassung 
Das tribologische Verhalten an selbsthergestellten keramischen Partikelverbundwerkstoffen im 
quasiternären Stoffsystem SiC-TiC-TiB2 einschließlich der quasibinären Randsysteme SiC-TiC 
und SiC-TiB2 wurde untersucht. Die Herstellung der Probekörper erfolgte mittels drucklosem 
Sintern, Gasdrucksintern und Spark-Plasma-Sintern. Nach Bestimmung der chemischen und 
physikalischen Eigenschaften der Verbundwerkstoffe wurde das Reibungs- und Verschleißver-
halten mit der Pin-on-disk-Versuchsanordnung unter oszillierender sowie kontinuierlicher 
Gleitbewegung bei einer Normalkraft von 10 N charakterisiert.  
Die Experimente wurden überwiegend mit der Schwingungsverschleißmethode durchgeführt. 
Dabei fand die Untersuchung in Luft mit einer Schwingweite von 0,8 mm und einer Zyklenzahl 
von 105 und 6ּ105 bei Frequenzen von 10 und 20 Hz bei Raumtemperatur unter Variation der 
relativen Luftfeuchte von 1 bis 100 % sowie bei Umgebungstemperaturen bis 800 °C. Als Ge-
genkörper wurden SiC- und Al2O3-Kugeln eingesetzt. Der Einfluss der Porosität sowie der Koh-
lenstoffadditivmenge der Probekörper auf das tribologische Verhalten wurden untersucht. Er-
gebnisse bei Raumtemperatur zeigen eine Abnahme der Reibungszahl mit zunehmender relati-
ver Feuchte. SiC-reiche Zusammensetzungen zeigen auch eine Abnahme des Gesamtverschleiß-
koeffizienten mit zunehmender relativer Feuchte. Hochtemperaturversuche wurden mit einer 
Schwingweite von 0,8 mm und einer Zyklenzahl von 105 mit einer Frequenz von 20 Hz bei Um-
gebungstemperaturen bis 800 °C durchgeführt. Die Reibungszahl steigt im allgemeinen mit zu-
nehmender Umgebungstemperatur. Der Verschleiß durchläuft je nach Zusammensetzung bei 
höheren Temperaturen ein Maximum und nimmt bei weiterer Temperaturerhöhung wieder ab. 
Nach Untersuchung des statischen Oxidationsverhaltens eines ausgesuchten Verbundwerkstof-
fes wurde der Einfluss der Voroxidation bei 800 °C von drei ausgesuchten Zusammensetzungen 
bei Raumtemperatur untersucht. 
Die Zusammensetzungen S50 (SiC-TiC-TiB2; 50:25:25 mol %) und S100 (SSiC) wurden für 
Gleitverschleißversuche ausgewählt. Dabei wurde die Paarung SSiC/S50 sowie zu Vergleichs-
zwecken auch SSiC/S100 untersucht. Die Beanspruchung erfolgte in Luft zwischen 22 °C und 
800 °C bei Gleitgeschwindigkeiten von 0,1 m/s bis 4 m/s. Der Einfluss der Flächenpressung 
wurde bei p0 = 1 484 MPa und p0 = 1 244 MPa untersucht. Der Gleitweg lag zwischen 2 000 m 
und 97 567 m. Nach einem Gleitweg von 97 567 m und einer Gleitgeschwindigkeit von 3,9 m/s 
bei 800 °C wurde eine Reibungszahl von f = 1,1 und ein Gesamtverschleißkoeffizient von         
k = 3,57ּ10-7 m³/Nm ermittelt. Der geringe Verschleiß ist auf den im Laufe des Versuches in der 
Grenzfläche in situ gebildeten Oxidfilm zurückzuführen. Voroxidierte Probekörper wurden bei 
einer Umgebungstemperatur von 800 °C unter Variation der Gleitgeschwindigkeit von 0,1 m/s 
bis 4 m/s untersucht. 
Verschiedene oberflächensensitive Analysemethoden wurden zur Charakterisierung der Aus-
gangsmaterialien sowie der Verschleißflächen und -produkte für die Bestimmung der Ver-
schleißmechanismen eingesetzt. Theoretische Abschätzungen sowie Beobachtungen der Rei-
bungswärme mittels Infrarot-Kamera wurden durchgeführt. Im Laufe der tribologischen Bean-
spruchung bildet sich bei der Gleitpaarung SSiC/S50 bei Umgebungstemperaturen von 800 °C 
in einem Gleitgeschwindigkeitsbereich von 2 m/s ≤ v ≤ 4 m/s ein kontinuierlich ausgeweiteter 
Oxidfilm in der tribologischen Grenzfläche. Nach vollständiger Benetzung der Grenzfläche do-
miniert der Oxidfilm das tribologische Verhalten. Der Oxidfilm lässt sich nach Analysenergeb-
nissen in zwei Zonen aufteilen. Die Zone 1 besteht aus einer amorphen Si-B-Ti-C-O-Matrix mit 
eingebetteten Kristalliten aus TinO2n-1, TiO2 und SiO2. Die Zone 2, die zwischen der Zone 1 und 
dem nichtoxidischen keramischen Grundmaterial liegt, besteht ausschließlich aus einer amor-
phen Schicht. In der Zone 2 herrschen hauptsächlich durch das Vorhandensein von Kohlenstoff 
reduzierende Bedingungen, wodurch sie bis 800 °C amorph bleibt und auf dem nichtoxidischen 
Grundmaterial haftet. 
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Abstract 
Tribological behaviour of self-mated particulate ceramic composites in the ternary system SiC-
TiC-TiB2 including the binary systems SiC-TiC and SiC-TiB2 has been investigated. The test 
bodies have been manufactured via pressureless sintering, gas pressure sintering and spark-
plasma-sintering. After determination of chemical and physical properties of the composite ma-
terials the friction and wear behaviour has been characterized under oscillating as well as con-
tinuous sliding wear conditions by a normal force of 10 N.  
The experiments were carried out mainly by the oscillating sliding test method. The investiga-
tions were fulfilled in air with a stroke of 0.8 mm and a number of cycles 105 to 6ּ105 and a 
frequency of 10 Hz and 20 Hz at room temperature under variation of relative humidity as well 
as at temperatures up to 800 °C. As a counter body SiC and Al2O3 balls were used. The test pa-
rameters were varied according to a wear mapping. The effect of porosity as well as carbon ad-
ditive on the wear behaviour was investigated. Results at room temperature show a decrease of 
friction coefficient with increasing relative humidity. SiC-rich composites show also a decrease 
of wear with increasing relative humidity. High temperature tests were carried out with a stroke 
of 0.8 mm and a number of cycles of 105 and a frequency of 20 Hz at surrounding temperatures 
up to 800 °C. The friction coefficient rises in general with increasing temperature. The wear 
passes a maximum at higher temperatures depending on composition and it decreases again at 
further temperature rise. After investigation on static oxidation behaviour of a chosen composite 
material the effect of pre-oxidation on three different compositions at room temperature was 
investigated.  
The samples S50 (SiC-TiC TiB2; 50:25:25 mol %) and S100 (SSiC) were selected for continu-
ous sliding wear tests. The sliding pairs SSiC/S50 and SSiC/S100 were investigated. Experi-
ments were carried out in air from 22 °C to 800 ° C at sliding velocities between 0.1 m/s and 
4m/s. The effect of pressure was examined via variation of hertzian pressure from p0= 1484MPa 
to p0 = 1244 MPa. Sliding distance was varied between 2 000 m and 97 567 m. At Temperatures 
of 800 °C with a sliding velocity of 3.9 m/s and a sliding distance of 97 567 m a friction coeffi-
cient of f = 1.1 and a total wear coefficient of k = 3.57ּ10-7 mm³/Nm were determined. Preoxi-
dised samples were tested at 800 °C via variation of sliding velocity from 0.1 m/s to 4 m/s.  
Different surface sensitive analysis methods were used for characterising the virgin test bodies 
as well as wear tracks and wear particles for determination of wear mechanisms. Theoretical 
estimates and observations were carried out by means of infrared camera for frictional heating. 
The low wear has to be lead back to the in situ formation of an oxide film in the interface. Dur-
ing the tribological experiment at the sliding pair SSiC/S50 at temperatures of 800 °C and slid-
ing velocities between 2 m/s ≤ v ≤ 4 m/s an oxide film will be formed in the interface. After 
complete covering the interface the oxide film dominates the tribological behaviour. The oxide 
film can be subdivided into two zones. The zone 1 consists of an amorphous Si-B-Ti-C-O-
matrix with embedded crystallites of TinO2n-1, TiO2 and SiO2. The zone 2 consists of only an 
amorphous layer which is located between the zone 1 and the nonoxidic ceramic bulk material. 
Reducing conditions dominates in the zone 2 mainly because of the existence of carbon which is 
responsible for the non-crystalline state in the zone 2 and for its adhesive behaviour. 
 
 
 
 
 
  Inhaltsverzeichnis 
 IV
Inhaltsverzeichnis 
 
Danksagung.....................................................................................................................................I 
Kurzfassung................................................................................................................................... II 
Abstract ........................................................................................................................................ III 
Inhaltsverzeichnis.........................................................................................................................IV 
Abkürzungen und häufig verwendete Symbole ...........................................................................VI 
1 Einleitung und Zielsetzung ..................................................................................................... 1 
2 Stand der Forschung und Technik........................................................................................... 4 
2.1 Reibung .............................................................................................................................. 4 
2.2 Verschleiß .......................................................................................................................... 5 
2.3 Tribologisches Verhalten im Stoffsystem SiC-TiC-TiB2 .................................................. 7 
2.3.1 Siliciumcarbid (SiC)................................................................................................... 7 
2.3.2 Titancarbid (TiC) ....................................................................................................... 9 
2.3.3 Titandiborid (TiB2)................................................................................................... 10 
2.3.4 SiC-TiC-Verbundwerkstoffe.................................................................................... 11 
2.3.5 SiC-TiB2-Verbundwerkstoffe .................................................................................. 12 
2.3.6 TiC-TiB2-Verbundwerkstoffe .................................................................................. 13 
2.3.7 SiC-TiC-TiB2-Verbundwerkstoffe ........................................................................... 13 
2.4 Tribooxidation.................................................................................................................. 14 
2.4.1 Oxidische Festschmierstoffe und Verschleißschutzschichten ................................. 14 
2.4.2 Thermodynamische und kinetische Hintergründe der Tribooxidation .................... 19 
2.4.3 Oxidationsverhalten von SiC, TiC und TiB2............................................................ 21 
2.4.4 Grenzflächendynamik eines festen Stoffes im Drei-Körper-System ....................... 25 
3 Experimenteller Teil.............................................................................................................. 27 
3.1 Werkstoffcharakterisierung.............................................................................................. 27 
3.1.1 Chemische Zusammensetzung und Gefüge ............................................................. 29 
3.1.2 Oberflächenbeschaffenheit....................................................................................... 33 
3.1.3 Mechanische Eigenschaften ..................................................................................... 35 
3.1.4 Thermische Eigenschaften ....................................................................................... 41 
3.2 Charakterisierung des statischen Oxidationsverhaltens mittels ChemSage Ver. 4.22, TG-     
            MS, in situ XRD, REM+EDX, TOF-SIMS und Tastschnittmessung.............................. 44 
3.3 Tribologisches Verhalten unter Schwingungsverschleißbedingungen ............................ 60 
3.3.1 Versuchsaufbau und Versuchsdurchführung ........................................................... 60 
3.3.2 Probengeometrie und Berechnungsgrundlagen........................................................ 63 
3.3.3 Schwingungsverschleißverhalten bei Raumtemperatur ........................................... 64 
  Inhaltsverzeichnis 
 V
3.3.4 Schwingungsverschleißverhalten bis 800 °C........................................................... 76 
3.4 Tribologisches Verhalten unter Gleitverschleißbedingungen.......................................... 88 
3.4.1 Versuchsaufbau und Versuchsdurchführung ........................................................... 88 
3.4.2 Probengeometrie und Berechnungsgrundlagen........................................................ 90 
3.4.3 Gleitverschleißverhalten bis 800 °C......................................................................... 93 
3.5 Oberflächencharakterisierung ........................................................................................ 103 
3.5.1 Rasterelektronenmikroskopie (REM) .................................................................... 103 
3.5.2 Elekronendispersive Röntgenspektroskopie im REM (EDX)................................ 116 
3.5.3 Atomkraftmikroskopie (AFM)............................................................................... 118 
3.5.4 Weißlichtinterferenz und Röntgenphasenanalyse (XRD)...................................... 119 
3.5.5 Mikro-Laser-Raman-Spektroskopie (µ-RS) .......................................................... 120 
3.5.6 Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)........................................................ 123 
3.5.7 Photoelektronenspektroskopie (XPS) .................................................................... 130 
3.5.8 Röntgenabsorption Nahkanten-Spektroskopie (XANES)...................................... 132 
3.5.9 Auger-Elektronen-Spektroskopie (AES) ............................................................... 133 
3.5.10 Mikrohärtemessung................................................................................................ 134 
3.6 Theoretische Abschätzungen und Beobachtungen bei der Gleitreibung ....................... 135 
3.6.1 Berechnungen zur reibbedingten Temperaturerhöhung......................................... 135 
3.6.2 Experimentelle Bestimmung der reibbedingten Temperaturerhöhung .................. 136 
4 Diskussion ........................................................................................................................... 138 
5 Zusammenfassung............................................................................................................... 148 
6 Literaturverzeichnis............................................................................................................. 151 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
  Abkürzungen und häufig verwendete Symbole 
 VI
Abkürzungen und häufig verwendete Symbole 
A gesamte Probenoberfläche [mm²] 
A0 Kontaktfläche [µm²] 
Ap Arrhenius - Konstante für parabolische Oxidation 
Ar reale Kontaktfläche [mm²] 
AES Auger-Elektronenspektroskopie 
AFM Atomkraftmikroskopie 
allg. allgemein 
bzw. beziehungsweise 
B22SPS Spark-Plasma gesintertes SiC-TiB2 (22:88 mol %) 
B41SPS Spark-Plasma gesintertes SiC-TiB2 (59:41 mol %) 
B88SPS Spark-Plasma gesintertes SiC-TiB2 (22:88 mol %) 
BSPS100  Spark-Plasma gesintertes TiB2 (100 mol%) 
c spezifische Wärmekapazität [J/gK] 
CH konische (Hertzsche) Risse 
Cl laterale Risse 
Cm mittel Risse 
Cq Palquist Risse 
Cr radiale Risse 
D thermische Diffusivität [cm²/s] 
E Elastizitätsmodul [MPa] 
Ea Aktivierungsenergie [kJ/mol] 
EDX Energiedispersive Röntgenspektroskopie 
Eges gesamter Elastizitätsmodul 
EHD Elastohydrodynamik 
Ep Aktivierungsenergie für parabolische Oxidation [kJ/mol] 
EP-Film extrem pressure film 
etc. et cetera 
f Reibungszahl 
fa Adhäsionsanteil der Reibung 
fd Deformationsanteil der Reibung 
Fmax maximale Belastung [N] 
FN Normalkraft [N] 
FR Reibungskraft [N] 
(g) gas (Gasform) 
Gl. Gleichung 
h Stunde 
HB Brinell-Härte [MPa] 
HM Martens Härte [MPa] 
HP Heißgepresst 
Hv Vickers Härte [MPa] 
i.A.v. in Abhängigkeit von 
K Verschleißfaktor 
KIC Bruchzähigkeit [MPaּm1/2] 
k Gesamtverschleißkoeffizient [mm³/Nm] 
kl lineare Oxidationskonstante 
ko Oxidationskonstante 
kp parabolische Oxidationskonstante 
(l) liquid (Flüssigform) 
mo Massenanteil des Sauerstoffes im Oxid 
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n.b. nicht bekannt 
Pm Fließdruck des Grundmaterials im Falle der Grenzreibung eines Festschmierstoffes 
[N/mm²] 
pmax maximale Hertzsche Flächenpressung 
pO2 Sauerstoffpartialdruck [Pa] 
PTFE Polytetrafluorethylen 
R Radius der Eindringkugel [mm] 
r Radius des Kations bei einem Oxid 
r0 Kontaktradius [mm] 
r.F. relative Feuchte [%] 
Ra Mittenrauheit [µm] 
REM Rasterelektronenmikroskopie 
Rpk reduzierte Spitzentiefe [µm] 
RT Raumtemperatur [°C] 
Rvk reduzierte Riefentiefe [µm] 
Rz gemittelte Rautiefe [µm] 
s Gleitweg [m] 
s. siehe 
(s) solid (Feststoff) 
S Scherfestigkeit der Kontakte in der tribologischen Grenzfläche 
Sf Scherfestigkeit des Festschmierstoffes im Falle der Grenzreibung [N/mm²] 
Sm Scherfestigkeit des Grundmaterials im Falle der Grenzreibung [N/mm²] 
sog. sogenannte 
SPS Spark-Plasma-Sintering 
SSiC drucklos gesintertes Siliciumcarbid 
st Standardabweichung 
S34SPS Spark-Plasma gesintertes SiC-TiC-TiB2 (34:33:33 mol %) 
S52SPS Spark-Plasma gesintertes SiC-TiC-TiB2 (52:24:24 mol %) 
S86SPS Spark-Plasma gesintertes SiC-TiC-TiB2 (86:7:7 mol %) 
SSPS100 Spark-Plasma gesintertes SiC (100 mol %) 
S22 SiC-TiC-TiB2 (22:39:39 mol %) 
S32 SiC-TiC-TiB2 (32:34:34 mol %) 
S34 SiC-TiC-TiB2 (34:33:33 mol %) 
S50 SiC-TiC-TiB2 (50:25:25 mol %) 
S54 SiC-TiC-TiB2 (54:23:23 mol %) 
S100 drucklos gesintertes Siliciumcarbid (SSiC) 
Tdis Dissoziationstemperatur [°C] 
TEM Transmissionselektronenmikroskopie 
Tg Glasbildungstemperatur [°C] 
tG Gesamtzeit für die Dauer des Tribokontaktes [min] 
tR Zeit für die Dauer eines Rauheitskontaktes [min] 
Tox Oxidationstemperatur [°C] 
tox   Oxidationsdauer [h] 
TB Betriebstemperatur [°C] 
TR Reibungswärme [°C] 
TS Systemtemperatur [°C] 
Tsmp Schmelztemperatur [°C] 
TSPS100 Spark-Plasma gesintertes TiC (100 mol%) 
TU Umgebungstemperatur [°C] 
T44 SiC-TiC (56:44 mol %) 
T50 SiC-TiC (50:50 mol %) 
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TB56 SiC-TiC-TiB2 (26:18:56 mol %) 
TB60 SiC-TiC-TiB2 (20:20:60 mol %) 
TC53 SiC-TiC-TiB2 (21:53:26 mol %) 
TC61 SiC-TiC-TiB2 (17:61:22 mol %) 
TG-MS Thermogravimetrie mit Massenspektrometer 
TOF-SIMS Flugzeitmassenspektrometrie 
u.a. unter anderem 
v Gleitgeschwindigkeit [m/s] 
vgl. vergleiche 
w Verschleißrate [cm³/cm] 
Wl linearer Verschleiß [µm] 
Wv Verschleißvolumen [mm³] 
XANES Röntgenabsorption Nahkanten-Spektroskopie 
XPS Photoelektronenspektroskopie 
XRD Röntgendiffraktometrie 
Z formale Ladung des Kations bei einem Oxid 
z.B. zum Beispiel 
αd Durchdringung des Filmes im Falle der Grenzreibung eines Festschmierstoffes [mm] 
β Multiplikationsfaktor 
∆m Oxidwachstumsfläche [mm²] 
δ0 Kontaktdeformation [µm] 
δ4B 4-Punkt-Biegefestigkeit [MPa] 
λ Wärmeleitfähigkeit [W/mK] 
µ-RS Mikro-Laser-Raman-Spektroskopie  
ν Poisson-Zahl 
ξc kritische Oxidschichtdicke 
ρ Dichte [g/cm³] 
ρo durchschnittliche Dichte des Oxids [g/cm³] 
σ0 Fließspannung im Bereich von Festkörperhaftverbindungen 
σr radiale Eigenzugsspannung 
σs  Fließgrenze des durch Oberflächenrauheiten des Gegenkörpers gefurchten Grundkör-
pers 
τ Scherfestigkeit [N/mm²] 
τ0 Scherfestigkeit im Bereich von Festkörperhaftverbindungen [N/mm²] 
τs Scherfestigkeit des durch Oberflächenrauheiten des Gegenkörpers gefurchten 
Grundkörpers [N/mm²] 
φ Ionenpotential des Kations bei einem Oxid 
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1 Einleitung und Zielsetzung 
Aus der Sicht der Thermodynamik sind alle makroskopischen technischen Prozesse und somit 
auch jedes Tribosystem irreversibel, da sie zu ihrer Durchführung Energie benötigen und da-
durch die Entropie zunimmt [CZI92, ATK96]. Die Erhaltung der Energie und der tribologisch 
beanspruchten Werkstoffe kann durch Erhöhung der Effizienz beim Gebrauch erreicht werden. 
Ihre signifikanten Einflüsse auf die Funktionsweise und Lebensdauer in technischen Anwen-
dungen und ihre enorme wirtschaftliche Bedeutung machen die Tribologie für die angewandte 
Forschung attraktiv. Durch größere Energiedichten und p.v-Werte (Flächenpressung x Gleitge-
schwindigkeit) verschieben sich die Betriebsbedingungen immer mehr zu höheren Temperatu-
ren. Um diesen Anforderungen und Bedürfnissen der Industrie zu entsprechen, werden zuneh-
mend Hochleistungswerkstoffe gebraucht. Als eine technologiegesteuerte Wissenschaft ist es 
die Aufgabe der Tribologie, diesen Entwicklungen und Bedürfnissen nachzugehen [SPI01]. 
Neue Werkstoffe sind die Voraussetzung für die Verwirklichung neuer Ideen und sichern damit 
an vorderster Front die Innovationsfähigkeit der Gesellschaft, insbesondere in den Bereichen 
Energie-, Verkehrs-, Informations-, Raumfahrt-, Medizin- und Fertigungstechnik.  
Bei der Auswahl eines Hochtemperaturwerkstoffes ist dessen Schmelzpunkt ein bedeutender 
Faktor. Innerhalb der Tribowerkstoffe versagen Metalle im allgemeinen bei hohen Temperatu-
ren wegen der starken Abnahme der Härte, der dadurch bedingten Verringerung der Formbe-
ständigkeit und wegen der hohen Zunahme der Verschleißrate, insbesondere bei Betriebstempe-
raturen (TB) von TB ≥ 0,4·Tsmp [BUE01, SEM95]. Mögliche Werkstoffe für den Hochtempera-
tureinsatz sollten sich aus Phasen mit hohen Schmelz- bzw. Zersetzungstemperaturen zusam-
mensetzen. Nach Hillig [HIL86] gibt es insgesamt ca. 200 Phasen, die bei Temperaturen über    
2 000 °C existieren. Dabei weisen Carbide in seiner Liste die höchsten Schmelzpunkte auf. Mit 
ihrer kovalenten oder ionischen Bindung zeigen Hochleistungskeramiken hohe Formbeständig-
keit auch bei erhöhten Temperaturen, hohen E-Modul, hohe Härte und Festigkeit sowie niedrige 
elektrische und thermische Leitfähigkeit. Aufgrund der hohen Härte weisen sie bei Raumtempe-
ratur nur sehr geringe Plastizität auf, wodurch die aufgebrachten Spannungen nur elastisch auf-
genommen werden können [MAN99]. Übergangsmetallcarbide und -boride zeigen besondere 
Eigenschaften aufgrund ihres Bindungscharakters, bestehend aus einer Mischung von ionischer, 
kovalenter und metallischer Bindung innerhalb ihrer Kristallstruktur [NEC90, TEL94, KIE63]. 
Der metallische Charakter ist bei TiB2 besonders stark ausgeprägt, seine elektrische Leitfähig-
keit übertrifft sogar die des metallischen Titans [KIE59]. 
In Anlehnung an dieses Eigenschaftsprofil erfüllen Hochleistungskeramiken viele Auswahlkrite-
rien und erlangen somit als monolithische Bauteile, als Verbundwerkstoffe oder Beschichtungen 
ein vielfältiges Anwendungspotential [LIA01]. Im Allgemeinen zeigen oxidische Hochleis-
tungskeramiken günstige Herstellungsbedingungen und geringe Herstellungskosten, während 
die nichtoxidischen Hochleistungskeramiken bessere mechanische Eigenschaften und höhere 
thermische Stabilität aufweisen. Innerhalb dieser Werkstoffklasse gehören die Carbide und Bo-
ride zu den nichtoxidischen Hochleistungskeramiken. Die Kenntnis über den Aufbau, die Eigen-
schaften und das Verhalten ist daher von erheblicher praktischer Bedeutung. Bei keramischen 
Verbundwerkstoffen mit drei oder vier Phasen scheint sich eine ähnliche Entwicklung anzubah-
nen wie seinerzeit bei den mehrfachlegierten Stählen. 
Siliciumcarbid (SiC) besitzt heute aufgrund seiner hervorragenden mechanischen Eigenschaften 
sowie seiner hohen Oxidations- und Korrosionsbeständigkeit einen bedeutenden Marktanteil 
und ein breites Einsatzgebiet [BOE97], insbesondere in Maschinen- und Anlagenbau, Elektro-
nikindustrie, Metallurgie etc. Das drucklos gesinterte Siliciumcarbid (SSiC) findet wegen seiner 
hohen Verschleißwiderstand und chemischen Resistenz Anwendung in Gleitlagern (Bild 1.1a), 
Düsenkörpern, Abstromhülsen usw. [KRI90]. Carbide und Boride von Übergangsmetallen wie 
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z.B. Titancarbid (TiC) und Titandiborid (TiB2) zeigen mit zunehmender Temperatur ab 800 °C 
bis 1000 °C eine Abnahme der Härte durch ihre verbesserte plastische Verformung (thermisch 
initiierte Gleitsysteme) [KEL67, WIL88] und eine zunehmende Oxidationsrate, schon ab 600°C. 
Hauptsächlich diese Eigenschaften von Übergangsmetallcarbiden und -boriden limitieren ihre 
Einsatzmöglichkeiten besonders in oxidierender Atmosphäre bei hohen Temperaturen. Aller-
dings kann die Oxidation auf einer nichtoxidischen Keramik auch ausgenutzt werden, so wie 
z.B. die SiO2-Schutzschicht auf SiC in der Elektronikindustrie [RAY01]. Der relativ niedrige 
Dampfdruck von TiC und TiB2 und die sehr hohe Hochtemperaturstabilität im Vergleich zu SiC 
ermöglichen diesen eine Überlegenheit bei Anwendungen in reduzierender Atmosphäre, z.B. in 
der Raumfahrttechnik [TEL94]. Durch seine Warmhärte und relativ hoher Verschleißwiderstand 
wurde das große Potential von TiC als Hochgeschwindigkeitsschneidwerkzeug in der Stahlbear-
beitung früh erkannt [MIL96] (Bild 1.1b). TiB2 findet seine Anwendung z.B. als Kornfeinungs-
mittel in der Aluminiumindustrie oder als Schmelztiegel für Nicht-Eisenmetalle (Bild 1.1c). 
 
                                  
a) SiC als Gleitringdichtung  b) TiC als Cermet  c) TiB2 als Verdampfer- 
       schiffchen 
Bild 1.1: Anwendungsbeispiele von SiC als Gleitringdichtung (a), TiC als Cermet in der Metall-
verarbeitung (b) und TiB2 als Verdampferschiffchen für Aluminium (c) 
 
Das Ziel bei der Herstellung von Verbundwerkstoffen sind grundsätzlich verbesserte Werkstoff-
eigenschaften sowie eine ökonomisch effizientere und ökologisch unbedenkliche Werkstoffher-
stellung. Die Einlagerung von Teilchen einer zweiten Phase in monolithische Keramiken ist eine 
potentielle Möglichkeit zur Verbesserung der mechanischen Eigenschaften des Matrixmaterials, 
zur Beeinflussung des Bruchverhaltens und zu besserem Reibungs- und Verschleißverhalten. 
SiC-Keramiken, deren Gefüge durch Einlagerung von TiC und TiB2 verstärkt wird, zeigen 
durch Rissablenkung, Mikrorissbildung und Umwandlungsverstärkung eine Verbesserung ihrer 
mechanischen Eigenschaften, wobei sie ihre hervorragenden thermischen und chemischen Ei-
genschaften weiterhin beibehalten [DEM91, DOA88]. Die Einbringung der TiC-Phase in die 
SiC-Matrix zeigt ebenso eine Verbesserung der mechanischen Eigenschaften im Vergleich zu 
reinem SiC [WEI84, WAE98/I]. 
Der Einsatz von nichtoxidischen Keramiken ist aufgrund ihrer hohen Härte, relativ niedrigen 
Dichte sowie Adhäsions-, Hochtemperatur-, und Korrosionsresistenz zur Steigerung des thermi-
schen Wirkungsgrades und auch zur Senkung der Reibverlustleistungen und des Verschleißes 
sowohl bei höheren Temperaturen als auch bei Raumtemperatur von Vorteil [WOY87]. Trotz 
ihrer hohen Härte zeigen nichtoxidische Keramiken in gleitender Bewegung mit zunehmender 
Versuchsdauer einen Verschleißanstieg aufgrund ihrer geringen Bruchzähigkeit, die zu Mikro-
brechen in der Kontaktfläche führt [HSU96, HOK91]. Mit zunehmender Temperatur, bedingt 
durch die Reibungswärme und Umgebungstemperatur, entstehen in der tribologischen Kontakt-
fläche Oxidprodukte aus dem nicht-oxidischen Material, die zur Erhöhung der Verschleißparti-
kelmenge führen können. 
Aus tribologischer Sicht haben die äußersten Randschichten wie Absorptionsschichten aus Ga-
sen und Wasserdampf aus der Umgebung, sowie die Oxidschichten für keramische Werkstoffe 
eine große Bedeutung [KLA87/I, KLA87/II]. Die meisten nichtoxidischen Keramiken bilden 
unter Gleitbewegung einen Transferfilm, der im Laufe der Versuchsdauer das tribologische 
  Einleitung und Zielsetzung 
 3
Verhalten stark beeinflusst. Für diese Transferfilme ist eine starke Adhäsion zwischen Film und 
Substrat für längere Betriebszeiten von großer Bedeutung. Die Entwicklung weicher und anhaf-
tender Schichten bei hohen Temperaturen in der tribologischen Kontaktfläche ist eine potentielle 
Lösung in der Hochtemperaturanwendung zur Erniedrigung von Reibung und/oder Verschleiß. 
Höhere Betriebstemperaturen und Flächenpressungen, umweltfreundliche Schmierung machen 
Festschmierstoffe sowie Verschleißschutzschichten zur Minderung von Reibung und Verschleiß 
interessant. Aufgrund ihrer Hochtemperaturstabilität in der Luft kommen oxidische Stoffe für 
diese Anwendungen als erste in Frage [WAE89]. Das Verständnis der Reibungs- und Ver-
schleißmechanismen ist für den effektiven Einsatz eines Tribowerkstoffes von entscheidender 
Bedeutung.  
Das Ziel der vorliegenden Arbeit ist die Charakterisierung des tribologischen Verhaltens im 
quasiternären Stoffsystem SiC-TiC-TiB2 unter Festkörpergleitreibung bei Temperaturen bis 
800°C. Als stationärer Probekörper wurde SSiC verwendet, wobei aus gerätetechnischen Grün-
den teilweise auch Al2O3 eingesetzt wurde. Es wurde unter Variation der Versuchsparameter ein 
sog. „wear mapping“ durchgeführt. Die Experimente erfolgten zum größten Teil unter Schwin-
gungsverschleißbedingungen. Zwei ausgesuchte Zusammensetzungen wurden unter Gleitver-
schleißbedingungen untersucht. Oberflächensensitive Analysemethoden wurden zur Charakteri-
sierung der in situ gebildeten Oxidschicht nach Gleitverschleißversuchen eingesetzt.  
Im Rahmen dieser Arbeit wurden folgende Fragestellungen behandelt:  
¾ Lassen sich Zusammenhänge zwischen den Eigenschaften des Ausgangsmaterials und 
seinem tribologischen Verhalten erkennen? Hierzu sind vor der tribologischen Bean-
spruchung die Zusammensetzung, das Gefüge, der Oberflächenzustand, die mechani-
schen sowie die thermischen Eigenschaften und das statische Oxidationsverhalten zu 
bestimmen.  
¾ Welchen Einfluss hat die Variation der Ausgangszusammensetzung im binären sowie im 
ternären Bereich des Systems SiC-TiC-TiB2 und des Gefüges auf die tribologischen Ei-
genschaften? 
¾ Welche Verschleißmechanismen wirken bei Temperaturen bis 800 °C? Dabei sind insbe-
sondere die Charakterisierung der Verschleißerscheinungsformen bzw. –mechanismen 
sowie die Bestimmung der Zusammensetzung und der Bildungs- und Wirkungsweise der 
in situ gebildeten oxidischen Reaktionsschicht mit Hilfe verschiedener oberflächenanaly-
tischer Verfahren von Interesse. 
¾ Wie wirkt sich eine Voroxidation und folglich eine vor dem Versuch vorgegebene Oxid-
schicht auf die tribologischen Eigenschaften aus? 
¾ Welchen Einfluss hat die Variation der Testparameter auf die in situ stattfindende Bil-
dung der Verschleißschutzschicht und dabei insbesondere:  
 Einfluss der Temperatur 
 Einfluss der Gleitgeschwindigkeit 
 Einfluss der Flächenpressung 
 Einfluss des Gleitweges. 
 
Auf der Basis der gewonnen Ergebnisse sollte ein Verschleißmodell entwickelt werden. 
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2 Stand der Forschung und Technik 
Innerhalb einer tribologischen Beanspruchung resultieren Reibung und Verschleiß als dissipati-
ve, dynamische und systemabhängige Kenngrößen des Tribosystems [CZI92]. Im folgenden 
werden ihre Entstehungsmechanismen und Wirkungsweisen in Bezug auf die Aufgabenstellung 
beschrieben. 
 
2.1 Reibung 
Nach Fleischer ist die Reibung der Verlust an mechanischer Energie bei Beginn, Ablauf oder 
Ende einer Relativbewegung, resultierend aus der Wechselwirkung verschiedener Prozesse in 
der realen Kontaktfläche als ein charakteristisches Merkmal tribologischer Systeme [FLE72]. 
Die Reibung ist außer in Friktionssystemen wie z.B. Bremsen oder Kupplungen immer uner-
wünscht, wobei der Verschleiß grundsätzlich als wertmindernd gilt. Die Reibungszahl (f) als 
Kenngröße wurde von Amontons durch das Verhältnis der Reibungskraft (FR) zur Gewichtskraft 
(FG) oder Normalkraft (FN) in der Kontaktfläche definiert [DOW79] (Gl. 2.1.1). 
 
N
R
F
F
f =      Gl. 2.1.1 
 
Bei statischer Punktbelastung einer idealen Werkstoffoberfläche mit einer Eindringkugel entste-
hen unter Berücksichtigung der zwei Belastungszustände, elastisch-plastische Verformung und 
linear-elastische Bruchmechanik (Bild 2.1.1) nach plastischer Verformung zentrale (longitudina-
le), laterale und konische (Hertzsche) Risse.  
 
                      
a)  b) 
CH = konische (Hertzsche) Risse; Cr = radiale Risse; Cl = laterale Risse 
Cp = Palmquist Risse;  Cm = mittel Risse; R = Radius der Eindringkugel 
Bild 2.1.1: Schematische Darstellung der Risstypen nach stationärer Beanspruchung mit Seiten-
ansicht (a) und Draufsicht (b) (illustriert nach [WOY87]) 
 
Untersuchungen und quantitative Angaben zur Korrelation der Werkstoffkennwerte (Härte, KIC) 
mit dem Systemparameter (Last, Probenform) bei der Bildung bestimmter Risstypen würden 
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den Rahmen dieser Arbeit überschreiten. Abschätzungen und quantitative Angaben hierzu kön-
nen jedoch aus [WOY87] entnommen werden. 
In der Gleichung Gl. 2.1.2 sind die Einflussfaktoren auf die Reibungszahl bei der Gleitreibung 
in vereinfachter Form dargestellt [HOR83].  
 
1
1
s
s
0
0 )1(Cf σ
τ⋅β−+σ
τ⋅⋅β+σ
τ⋅β=      Gl. 2.1.2 
 
Unter Festkörpergleitreibungsbedingungen wird β = 1. In diesem Fall setzt sich die Reibungs-
zahl aus dem ersten und zweiten Term zusammen. Nach Bowden ist der erste Term der Adhäsi-
onsanteil (fa) der Reibung mit der Scherfestigkeit (τ0) bzw. Fließspannung (σ0) im Bereich von 
Festkörperhaftverbindungen. Adhäsion ist eine Funktion der Oberflächenenergie der beteiligten 
Stoffe. Der zweite Term ist der Deformationsanteil (fd) mit der Scherfestigkeit (τs) und Fließ-
grenze (σs) des durch Oberflächenrauheiten des Gegenkörpers gefurchten Grundkörpers. C ist 
ein Maß für die Wahrscheinlichkeit und die Art der Furchung durch Oberflächenrauheiten. Dies 
wird durch die Gleichung Gl. 2.1.3 für Festkörpergleitreibung formal beschrieben [BOW54].  
 
da fff +=      Gl. 2.1.3 
 
Im Falle β = 0 herrschen ideale Bedingungen für die Flüssigkeitsreibung. Hierbei wird die Rei-
bungszahl von der Scherfestigkeit (τ1) und dem Druck (σ1) innerhalb des Flüssigkeitsfilmes be-
stimmt, der wiederum vom Medium, vom Druck und von der Temperatur abhängig ist. Den Ü-
bergangsbereich zwischen der Festkörper- und Flüssigkeitsreibung bildet die Mischreibung.  
Bei einem tribologischen Versuch unter Festkörpergleitreibung wird vor dem Versuchsbeginn 
die statische Reibung und während des Versuches die dynamische Reibung beobachtet, wobei 
der größte Anteil der Last über den Kontakt der Rauheiten übertragen wird. Im Bereich der 
Mischreibung nimmt der Anteil der Hydrodynamik immer stärker zu, bis der Bereich der Flüs-
sigkeitsreibung erreicht ist, wo die Oberflächen komplett getrennt sind und die Last ausschließ-
lich vom Schmierfilm getragen wird.  
Die Beobachtung der inneren Reibung ist im Falle eines in situ gebildeten Zwischenstoffes, der 
den Grund- und Gegenkörper vollständig voneinander trennt, möglich. Reibung und Verschleiß 
hängen nicht direkt voneinander ab, folglich bedeutet hohe Reibung nicht unbedingt eine hohe 
Verschleißrate. 
 
2.2  Verschleiß 
Verschleiß ist eine systemabhängige Verlustgröße, die aus energetischen und stofflichen Wech-
selwirkungen zwischen den einzelnen Elementen des Tribosystems resultiert. Für die Ermittlung 
der Maßzahlen zur Kennzeichnung des Verschleißes wird der Verschleißkoeffizient (k) verwen-
det. Er ist definiert als das Verschleißvolumen (Wv) dividiert durch die Normalkraft (FN) und 
den Gleitweg (s) (Gl. 2.2.1). 
 
sF
Wk
N
v
⋅=      Gl. 2.2.1 
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Der Verschleiß durchläuft in Abhängigkeit von der Beanspruchungsdauer (bzw. Betriebszeit) 
oder dem Gleitweg in vielen Fällen drei Phasen (Bild 2.2.1a). Die Einlaufphase (I) zeigt eine 
progressive Zunahme des Verschleißes mit überwiegenden Anteilen an Abrasion und Adhäsion 
als Verschleißmechanismen, gefolgt vom Beharrungszustand (II), bei dem die Verschleißinten-
sität relativ konstant bleibt, bis hin zu einem Systemausfall, der durch einen progressiven Ver-
schleißanstieg (III) eintritt. Die Klassifizierung der verschleißresistenten Werkstoffe oder Werk-
stoffpaarungen hängt ausschlaggebend von dem Wirken der einzelnen Verschleißmechanismen 
ab. Der Verschleiß wird hauptsächlich in vier Mechanismen unterteilt. Die Verschleißmecha-
nismen verändern sich mit zunehmender Prozessdauer oder dem Gleitweg auf unterschiedliche 
Weise (Bild 2.2.1b). Auffallend ist hier die lineare Zunahme der Abrasion im Vergleich zu den 
anderen drei Verschleißmechanismen, die den dreistufigen Verlauf des Verschleißes zeigen. 
 
    
a) Verschleißverlauf  b) Verschleißmechanismen 
Bild 2.2.1: Allgemeiner Verlauf (a) und Mechanismen (b) des Verschleißes i.A.v. der Beanspru-
chungsdauer oder dem Gleitweg [ZUM87] 
 
Abrasion und Oberflächenzerrüttung sind Mechanismen, die im wesentlichen durch die Kon-
taktmechanik, d.h. Kräfte, Spannungen und Deformationen ausgelöst werden [CZI92]. Adhäsion 
basiert auf der stofflichen Wechselwirkung in atomarer/molekularer Ebene. Dies wird durch 
eine hohe lokale Pressung begünstigt, wobei Grenzflächenbindungen entstehen können, die sich 
durch ihre Eigenschaften von dem Ausgangsmaterial unterscheiden [DEG82]. Die tribochemi-
sche Reaktion wird durch Einwirkung mechanischer Energie auf die Grenzflächen hervorgeru-
fen. Hierbei wird durch die mechanische Behandlung und somit auch durch die reibbedingte 
Temperaturerhöhung die Reaktivität in der Kontaktfläche gesteigert [CZI92].  
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2.3 Tribologisches Verhalten im Stoffsystem SiC-TiC-TiB2 
2.3.1 Siliciumcarbid (SiC) 
Die kubische Tieftemperaturmodifikation β-SiC wandelt sich während des Sinterns oberhalb 
von 2 000 °C in die Hochtemperaturmodifikation α-SiC um, die aufgrund der langsamen Um-
wandlungsgeschwindigkeit auch bei Raumtemperatur stabil ist. α-SiC zeigt Polytypieeigen-
schaften mit hexagonalen und rhomboederischen Gitterstrukturen. In dieser Arbeit wurde das 
drucklosgesinterte Siliciumcarbid (SSiC) bzw. das α-SiC eingesetzt.  
Das SSiC zeigt mit zunehmender Tempera-
tur eine exponentielle Abnahme der Härte, 
die bei 23 °C von 36 GPa bis auf um 12 
GPa bei 800 °C abfällt (FN = 9,8 N in Va-
kuum (10-3 Pa). Bild 2.3.1 zeigt den Härte-
verlauf mit zunehmender Temperatur 
[DON95]. Das tribologische Verhalten der 
Paarung SSiC/SSiC wurde unter Variation 
der Versuchsparameter innerhalb eines Tri-
bosystems von mehreren Autoren eingehend 
untersucht. Unter vergleichbaren Versuchs-
bedingungen durchgeführte Untersuchungen 
zeigen oftmals erheblich voneinander ab-
weichende Ergebnisse. Dies kann auf die 
Versuchsparameter des Tribosystems sowie 
die Abweichungen in der Probenzusammen-
setzung zurückgeführt werden. 
 
 
Bild 2.3.1: Einfluss der Temperatur auf die 
Härte von SSiC [DON95] 
 
Der Einfluss der Normalkraft (bei v = 1,4ּ10-3 m/s, s = 10 m; Stift-Scheibe - Versuchsanord-
nung) auf die Reibungszahl kann hauptsächlich in zwei Gruppen aufgeteilt werden [DON95]. 
Bei niedrigeren Normalkräften (FN = 3,2 - 4,9 N) bzw. Flächenpressungen nimmt die Reibungs-
zahl mit zunehmender Umgebungstemperatur bis f ≈ 0,75 zu. Ab TU ≈ 200 - 300 °C wurde ein 
scharfer Abfall der Reibungszahl bis auf f = 0,3 beobachtet. Bei weiterer Erhöhung der Tempe-
ratur steigt die Reibungszahl langsam, wie z.B. bei TU = 800 °C auf f = 0,45. Bei höheren Nor-
malkräften (FN = 19,6 - 98 N) liegt die Reibungszahl bei Raumtemperatur zwischen f = 0,2 und 
0,26. Mit Erhöhung der Temperatur steigt die Reibungszahl. Die Reibungszahl erreicht ihr Ma-
ximum mit  f ≈ 0,8 bei TU = 700 °C und nimmt bei weiterer Erhöhung der Temperatur wieder 
ab. Der Verschleiß zeigt bei niedrigeren Normalkräften keine großen Veränderungen in Abhän-
gigkeit von der Temperatur. Bei höheren Normalkräften nimmt der Verschleiß mit zunehmender 
Temperatur ebenfalls zu. Grundsätzlich verursacht die Erhöhung der Normalkraft Mikrobrechen 
in der Grenzfläche, wodurch der Verschleiß ansteigt [HSU94, TAK94/II, YAM89]. 
Der Einfluss der Gleitgeschwindigkeit zeigt unter Wasser eine Abnahme der Verschleißrate mit 
zunehmender Gleitgeschwindigkeit [SAS89, SAS92]. Die Erhöhung der Gleitgeschwindigkeit 
führt bei TU ≈ 20 °C zur Zunahme der Reibungszahl [SAK90] bis auf f = 0,8 bei v = 2 m/s 
[AND94]. Nach Sakamoto et al. [SAK90] tritt bei hohen Gleitgeschwindigkeiten wie z.B.          
v = 7 m/s in Luft eine Abnahme der Reibungszahl auf, die durch den instabilen Gleitkontakt 
infolge starker Vibration resultiert. Hsu et al. [HSU94, HSU96] wiesen darauf hin, dass in tro-
ckener Luft bei niedrigeren Gleitgeschwindigkeiten und/oder Normalkräften milder Verschleiß 
eintritt. Die Erhöhung der Gleitgeschwindigkeit und/oder Normalkraft führt zur Zunahme des 
Verschleißes. Der hohe Verschleiß bei zunehmender Gleitgeschwindigkeit wurde von Hsu durch 
die reibbedingte Temperaturerhöhung erklärt. Anderson et al. [AND94] erzielten bei einer 
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Gleitgeschwindigkeit von v = 4 m/s einen Gesamtverschleißkoeffizienten von                      
k = (1-7)ּ10-5 mm³/Nm (r.F.= 40-50 %; FN= 50 N; s= 250 m). 
Untersuchungen von Boch et al. [BOC89] über den Einfluss der Umgebungstemperatur auf das 
Reibungs- und Verschleißverhalten innerhalb eines tribologischen Zwei-Körper-Systems 
(Grundkörper/Gegenkörper) zeigen, dass basierend auf den Arbeiten von Godet [GOD90] die 
Bildung und die rheologischen Eigenschaften des in situ gebildeten Zwischenstoffes bzw. des 
sog. „third body“ und damit der Übergang in ein Drei-Körper-System (Grundkör-
per/Zwischenstoff/Gegenkörper) eine dominierende Rolle spielen. Die Erhöhung der Umge-
bungstemperatur unter Konstanthaltung anderer Testparameter (FN = 4 N; v = 0,1 m/s; s= 100m) 
zeigte hier bis TU = 350 °C eine hohe Reibungszahl f ≈ 0,85, die bei weiterer Temperaturerhö-
hung zu einer Abnahme bis auf f = 0,3 und ab hier dann wieder bis TU = 1 000 °C zu einer Zu-
nahme bis zu f ≈ 0,85 führt. Im Allgemeinen steigt die Verschleißrate mit zunehmender Umge-
bungstemperatur, wobei bei geringen Flächenpressungen (0,2 MPa) und bei hohen Temperatu-
ren (1000 °C in Vakuum und 1 200 °C in Luft) eine Abnahme beobachtet wird [XIA97]. 
Untersuchungen über den Einfluss des Sauerstoffpartialdruckes zeigen mit zunehmender Sauer-
stoffmenge eine Abnahme der Reibungszahl [MAR90, SAS89, YAM89, SIN96/I-II, MIY78, 
ZIM93]. Dies wird auf die in situ entstandene Oxidschicht in der Grenzfläche zurückgeführt, 
wodurch die Adhäsion verringert wird (vgl. Kap. 2.4.). Bei einem Sauerstoffpartialdruck von  
10-8 Pa liegt die Reibungszahl bei ca. f ≈ 0,8 (FN = 2 N; v = 0,2 m/s) [MAR90]. Der Grund für 
diese relativ hohe Reibungszahl liegt in der Kornzermürbung sowie Amorphisierung von SiC an 
den Korngrenzen. Es wird von Martin et al. angenommen, dass die Reibungsenergie hauptsäch-
lich durch die hohe Scherfestigkeit des amorphen SiC dissipiert wird [MAR90]. Die Erhöhung 
des Sauerstoffpartialdruckes auf 50 Pa führt zur Abnahme der Reibungszahl bis auf f < 0,1. Die 
niedrige Reibungszahl bei diesem Sauerstoffpartialdruck wird hauptsächlich auf die Bildung 
von Siliciumoxid und die Graphitisierung in der tribologischen Grenzfläche zurückgeführt 
[MAR90]. Ein ähnlicher Trend der Abnahme der Reibungszahl mit zunehmendem Sauerstoff-
partialdruck wurde auch von Sasaki [SAS89] beobachtet. Allerdings wurde hier bei einem Sau-
erstoffpartialdruck von pO2 = 10-6 bis 105 Pa die niedrigste Reibungszahl mit f ≈ 0,4 im Bereich 
pO2 = 101 - 103 Pa beobachtet (FN = 3 N; v = 0,1 m/s). Mit einer Reibungszahl von f ≈ 0,4 wur-
den bei einem Sauerstoffpartialdruck von pO2 = 1,3 Pa (FN = 0,1 N, v = 0,18 m/s) von Miyoshi et 
al. [MIY78] ähnliche Ergebnisse erzielt. 
Die Reibungszahl ist bei einer relativen Feuchte von r.F. ≥ 60 % unabhängig von der Normal-
kraft und liegt bei f ≈ 0,22 [DON95]. Mit abnehmender relativer Feuchte bei Raumtemperatur 
steigt die Reibungszahl bis auf f ≈ 0,6 [TAK94/I]. Die hohe Reibungszahl bei geringer relativer 
Feuchte wird auf die Abnahme der OH¯- Ionen, die die Oxidation in der Grenzfläche erhöhen, 
zurückgeführt. Bei Versuchen unter Wasser wurde innerhalb der Einlaufphase eine Reibungs-
zahl von f = 0,45 beobachtet, die nach 68 000 Zyklen bis auf f = 0,01 abfällt [CHE01]. Bei einer 
Diamant/SiC-Tribopaarung steigt der Verschleiß im Wasser im Vergleich zu Experimenten in 
der Luft, während die Reibungszahl geringfügig abnimmt (FN = 9,81 N, v = 0,022 m/s) 
[LAN92]. 
Das Gefüge kann das Verschleißverhalten durch die Veränderung der Spannungsverteilung, 
hervorgerufen durch die Bruchstücke in der Grenzfläche, entscheidend beeinflussen. Unter-
schiedliche Korngrößen im Gefüge können dabei durch Abbremsung der Rissausbreitung bzw. 
Weiterleitung entlang der länglichen Körner für das tribologische Verhalten von Vorteil sein 
[HSU94]. Die Verstärkung bzw. Veränderung der Gefügestruktur zur Verhinderung oder Redu-
zierung von Trockenlaufbedingungen unter Beibehaltung der positiven physikalischen und che-
mischen Eigenschaften von SSiC wurde von Knoch et al. und Greim et al. [KNO95, GRE95] 
durch gezieltes Einfügen von Poren in das Gefüge, die als Schmiertasche bzw. Schmierstoffre-
servoirs dienen, oder durch die Einbringung von Graphitpartikeln, die als Festschmierstoff agie-
ren, erreicht.  
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Einphasige SiC-Keramik zeigt bei Raumtemperatur mit zunehmender Umgebungsluftfeuchte 
eine Abnahme der Reibungszahl sowie des Verschleißes, währen bei höheren Temperaturen 
sowohl die Reibungs als auch der Verschleiß ansteigt.  
 
2.3.2 Titancarbid (TiC) 
Das Titancarbid (TiC) besitzt ein kubisch flächenzentriertes Kristallgitter nach dem NaCl-Typ 
(Bild 2.3.2) [KLE90]. Unter den kommerziell eingesetzten Übergangsmetallcarbiden hat das 
TiC die höchste Härte und bildet Mischkristalle mit allen Übergangsmetallcarbiden der IV. und 
V. Nebengruppe des Periodensystems. Das TiC zeigt auch eine exponentielle Abnahme seiner 
Härte mit zunehmender Temperatur, die bei 800 °C den niedrigsten Wert im Vergleich zu SiC 
und TiB2 erreicht (Bild 2.33) [KOE67].  
 
                
Bild 2.3.2: Kristallstruktur von TiC [KLE90] Bild 2.3.3: Einfluss der Temperatur auf die Härte 
von TiC [zusammengetragen von KOE67]  
 
Der Einfluss der Umgebungsatmosphäre bei der TiC/TiC (CVD auf Stahl)-Paarung auf Reibung 
und Verschleiß bei Raumtemperatur wurde eingehend untersucht [HAB90, BAR75]. Dabei wu-
wurde festgestellt, dass die Bildung einer Titanoxidschicht bzw. die Tribooxidation die dominie-
rende Rolle bei den tribologischen Eigenschaften spielen [HAB90, BAR75]. An Luft bilden sich 
in der tribologischen Grenzfläche schmierend wirkende Titanoxide, die eine niedrige Scherfes-
tigkeit besitzen [GAR89]. Dies wiederum verursacht eine niedrige Reibungszahl (f = 0,2 
[HAB90]; f=0,3 [BAR75]), aber auch den leichten Abrieb dieser Schichten und den relativ ho-
hen Verschleiß. Im Vakuum hingegen wird das abgeriebene Titanoxid nicht nachgebildet, somit 
entsteht im Reibkontakt keine reibungsmindernde Schicht (f = 0,5 [HAB90]; f = 0,9 [BAR75]). 
Dagegen bleibt aber die Abriebfestigkeit von TiC erhalten und der Verschleißbetrag ist niedrig. 
Untersuchungen zum Einfluss der relativen Feuchte an der Al2O3/PVD-TiC-Paarung wurden 
von Österle et al. [OES02] durchgeführt. Die Erhöhung der relativen Feuchte von r.F. = 0,5 % 
bis auf r.F. = 100 % führt zur kontinuierlichen Abnahme der Reibungszahl bis unterhalb von      
f < 0,2. Der minimale Verschleiß wurde hingegen bei mittlerer relativer Feuchte erzielt.  
Der Einfluss der Umgebungstemperatur im Vakuum wurde von Barnes et al. [BAR75] unter-
sucht. Die Erhöhung der Temperatur führt zur Abnahme der Reibungszahl, die jedoch von Bar-
nes durch die Oxidation von TiC mit dem Restsauerstoff in der Vakuumkammer erklärt wurde. 
  Stand der Forschung und Technik 
 10
Die einphasige TiC-Keramik zeigt bei Raumtemperatur durch die Bildung der schmierend wir-
kenden oxidischen Grenzschicht eine Abnahme der Reibung, währen der Verschleiß ansteigt. 
Mit zunehmender Luftfeuchte wird dieser Prozess beschleunigt. Die hohe Oxidationsgeschwin-
digkeit von TiC begrenzt den Einsatz bei hohen Temperaturen als monolithischer Tribo-
werkstoff.  
 
2.3.3 Titandiborid (TiB2) 
Das Titandiborid besitzt einen AlB2-Kristallgittertyp mit hexagonal dichtester Packung (Bild 
2.3.4) [RIE00]. Das TiB2 weist innerhalb des Dreistoffsystems SiC-TiC-TiB2 den niedrigsten 
ionischen Charakter in seiner Bindung auf. Der Hauptbestandteil ist kovalent mit einem signifi-
kanten Anteil an metallischer Bindung, der sich in einer hohen elektrischen Leitfähigkeit aus-
drückt. Die Erhöhung der Temperatur führt zu einer exponentiellen Abnahme der Härte. Dies 
wurde von Tennery et al. [TEN81] unter Variation der Dichte und der Korngröße untersucht  
(FN = 5,65 N) (Bild 2.3.5).  
 
            
Bild 2.3.4: Kristallstruktur von TiB2 [RIE00]  Bild 2.3.5: Härte als Funktion der Tempera-
tur beim TiB2 [TEN81] 
 
Berger et al. [BER02] haben den Einfluss der Normalkraft bei der Paarung Ti6Al4V/TiB2 im 
Bereich von 50 N ≤ FN ≤ 700 N untersucht. Die erzielten Ergebnisse zeigen keine signifikante 
Veränderung der Reibungszahl mit f ≈ 0,35. Bei Untersuchungen im Bereich von 
0,25N≤FN≤30N wurden auch keine Veränderungen an der Reibungszahl festgestellt [MOR60]. 
Der Einfluss der Umgebungstemperatur bis TU = 1 000 °C unter Variation der Flächenpressung 
wurde von Senda et al. sowie Munro [SEN93, MUN00] untersucht. Die Erhöhung der Tempera-
tur führt zur Abnahme der Reibungszahl von f = 0,8 bei Raumtemperatur auf f = 0,2 bei          
TU = 800 °C unter einer Flächenpressung von p0 = 0,8 MPa.  
Die Herabsetzung der Flächenpressung auf p0 = 0,2 MPa führt mit f ≈ 1,6 zu einem Maximum 
der Reibungszahl bei TU = 400 °C. Die Weitererhöhung der Temperatur führt auch hier zu einer 
Abnahme (f ≈ 0,3 bei TU=800 °C). Eine Abnahme der Reibungszahl bis auf f = 0,2 bei             
TU = 800 °C und eine Zunahme auf f ≈ 1,1 bei weiterer Temperaturerhöhung bis TU = 1 750 °C 
wurde von Mordike beobachtet [MOR60]. Untersuchungen von Erdemir et al. [ERD97] an VB2 
haben gezeigt, dass die Voroxidation einer Boridkeramik wie z.B. auch TiB2 während der Ab-
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kühlung zur Bildung einer reibungsmindernden Borsäure (H3BO3)-Schicht führen würde 
[ERD90]. 
Der Einfluss der Atmosphäre auf die tribologischen Eigenschaften einer TiB2/TiB2- Paarung, die 
thermochemisch auf einer Titanlegierung entstandenen ist, zeigt, dass die Reibungszahl in Luft 
bei einer relativen Feuchte von r.F. = 50 % mit zunehmendem Gleitweg kontinuierlich zunimmt 
und bei s = 500 m einen Wert von f ≈ 0,65 [HAB90] erreicht.  
Im Vakuum erreicht die Reibungszahl nach einer Einlaufphase einen konstanten Wert von          
f ≈ 0,75. Sowohl in der Luft als auch im Vakuum zeigt der Verschleiß eine kontinuierliche Zu-
nahme mit dem Gleitweg, wobei der Verschleiß im Vakuum höher liegt als in der Luft. Dies 
wird von Habig [HAB90] auf die sich unterschiedlich auswirkenden Verschleißmechanismen 
zurückgeführt. Untersuchungen an Ni+-ionenimplantiertem TiB2, das zu einer Erhöhung der 
Härte bis zu 70 % führt, zeigen an der Tribopaarung Diamant/TiB2 (ionenimplantiert) unter 
Stickstoffatmosphäre eine Reibungszahl von f = 0,03, wobei dieser Wert ohne die Ni+-
Ionenimplantation bei f = 0,02 liegt (v = 2,5 mm/s; FN = 10 N; s = 216 m) [YUS88].  
Zusammenfassend kann gefolgert werden, dass die einphasige TiB2-Keramik sowohl bei Raum-
temperatur als auch bei hohen Temperaturen eine vergleichsweise hohe Reibung zeigt. Der Ver-
schleiß steigt insbesondere bei hohen Temperaturen infolge der schnellen Oxidationsgeschwin-
digkeit.  
 
2.3.4 SiC-TiC-Verbundwerkstoffe 
Die Einlagerung von TiC-Teilchen in das SiC-Gefüge führt zu einer Verbesserung der Biege-
bruchfestigkeit und der Bruchzähigkeit [WAE98/I, RAB93, DOA88, WEI84]. Durch Untersu-
chungen von Woydt et al. sowie Al-Robayie [WOY91, ALR92] wurde auch eine Verbesserung 
der tribologischen Eigenschaften dieser Verbundwerkstoffe im Vergleich zur monolithischen 
SiC-Keramik nachgewiesen.  
Der Einfluss der relativen Feuchte (r.F.) und des TiC-Anteils im Gefüge auf die tribologischen 
Eigenschaften wurde mit der SiC/SiC-TiC-Paarung von Wäsche et al. [WAE98/III] untersucht. 
Die Reibungszahl liegt hier bei f ≈ 0,3 und zeigt keine großen Veränderungen unter Variation 
der relativen Feuchte und des TiC-Anteils. Der Verschleiß zeigt bei niedriger relativer Feuchte 
mit zunehmendem TiC-Anteil bis 88 Gew. % im Gefüge eine lineare Abnahme mit einem Fak-
tor von 5 bis auf k = 4ּ10-6 mm³/Nm. Durch die Variation des TiC-Anteils im Gefüge zeigt der 
Verschleiß bei höherer relativer Feuchte keine Veränderung. Dies führt zu der Schlussfolgerung, 
dass der TiC-Anteil im Gefüge den Verschleiß erst bei niedriger relativer Feuchte entscheidend 
beeinflusst, wohingegen bei höheren relativen Feuchten keine signifikante Verbesserung im 
Vergleich zu SiC gesehen wird. Hier wurde als Hauptverschleißmechanismus die Tribooxidati-
on festgestellt.  
Mit Erhöhung der Gleitgeschwindigkeit bei RT bis v = 3 m/s liegt die Reibungszahl zwischen    
f = 0,2 und 0,3 und beträgt etwa die Hälfte der Reibungszahl von SiC [WOY91, SKO92]. Im 
Vergleich zu SiC und SiC-TiB2 wurde an SiC-TiC unter gleichen Versuchsbedingungen der 
niedrigste Verschleiß beobachtet, der auch als einziger von der Gleitgeschwindigkeit unabhän-
gig ist.  
Die Erhöhung der Temperatur auf TU = 400 °C führt zu einer Zunahme der Reibungszahl mit    
f = 0,8, die bei höheren Gleitgeschwindigkeiten wieder abnimmt (f = 0,55 bei v = 3 m/s). Dage-
gen wurde am SiC eine starke Streuung der Reibungszahl von f = 0,2 bis 0,7 beobachtet. Der 
Verschleiß liegt bei niedrigeren Gleitgeschwindigkeiten unter dem von SiC. Bei höheren Gleit-
geschwindigkeiten (v = 3 m/s) wurde hier ein kontinuierlicher Anstieg beobachtet, wobei das 
SiC hier den umgekehrten Trend zeigt. Eine weitere Erhöhung der Versuchstemperatur auf      
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TU = 800 °C zeigt unter Gleitgeschwindigkeiten bis v = 3 m/s einen niedrigeren Verschleiß im 
Vergleich zu SiC und SiC-TiB2, wobei hier die Erhöhung der Gleitgeschwindigkeit bei allen 
drei Werkstoffen zur Verschleißabnahme führt [WOY98]. Das tribologische Verhalten von SiC-
TiC-Werkstoffen wurde auf die Eigenschaften der in situ entstandenen Reaktionsschicht in der 
Grenzfläche zurückgeführt, die hauptsächlich durch das Oxidationsverhalten und die Luftfeuch-
te kontrolliert wird [WOY91, SKO92, WOY97, WOY98, WOY99]. Bild 2.3.6 fasst das Ver-
schleißverhalten verschiedener bisher untersuchter Paarungen u.a. SiC-TiC/SiC-TiC als Funkti-
on der Gleitgeschwindigkeit bei drei verschiedenen Temperaturen  zusammen [WOY98].  
Zusammenfassend kann gefolgert werden, dass ein SiC-TiC Verbundwerkstoff insbesondere bei 
hohen Temperaturen ein vergleichsweise besseres Reibungs- und Verschleißverhalten zeigt als 
die einphasige SiC-Keramik. 
 
 
 
Bild 2.3.6: Verschleißverhalten u. a. der Paarung SSiC/SSiC, 50SiC-50TiC/50SiC-50TiC und 
SiC-TiB2/SiC-TiB2 i.A.v. der Gleitgeschwindigkeit bis TU = 800 °C [WOY98] 
 
2.3.5 SiC-TiB2-Verbundwerkstoffe 
Die hohe elektrische Leitfähigkeit von TiB2 und die gute Oxidationsbeständigkeit von SiC führ-
ten zu SiC-TiB2-Verbundwerkstoffen, die als Heizelemente und verschleißresistente Struktur-
werkstoffe zum Einsatz kommen [RIE00]. SiC-TiB2-Verbundwerkstoffe zeigen keine chemi-
schen Festkörperreaktionen in der Grenzfläche SiC/TiB2 [MCM87, HOL87]. Die schwache 
Bindung zwischen den SiC/TiB2-Körnern kann leicht zu Kornausbrüchen aus dem Gefüge füh-
ren wie zum Beispiel beim Polieren. 
Die Erhöhung der Normalkraft von FN = 10 N auf 30 N führt bei der SiC/SiC-TiB2-Paarung zur 
Abnahme der Reibungszahl von f = 0,6 auf 0,5 [AJA93]. Der Verschleiß zeigt bei allen Nor-
malkräften den gleichen Trend. Mit zunehmender Versuchszeit erreicht der Verschleiß einen 
etwa konstanten Wert für alle FN-Werte. 
Die Erhöhung der relativen Feuchte führt an der Al2O3/SiC-TiB2-Paarung zur Abnahme der 
Reibungszahl, die bei einer relativen Feuchte von r.F = 100 % einen Wert von f ≈ 0,3 erreicht 
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[WAE96]. Der Verschleiß folgt auch diesem Trend und nimmt mit erhöhter relativer Feuchte ab. 
Eine Abnahme von Reibung und Verschleiß durch Verstärkung mit geringerer Menge an TiB2 
(bis 15 Vol. %) wurde auch von Blanc et al. [BLA99] beobachtet. 
Die Erhöhung der Gleitgeschwindigkeit bis v = 3 m/s bei RT scheint bei der SiC-TiB2/SiC-
TiB2-Paarung keinen Einfluss auf die Reibungszahl zu haben, die in einem Bereich von 0,56 ≤ f 
≤ 0,72 liegt [SKO92]. Der Verschleiß zeigt hier einen Anstieg mit zunehmender Temperatur. 
Durch die Erhöhung der Temperatur (vgl. Bild 2.3.6) auf TU = 400 °C wurde bei niedrigeren 
Gleitgeschwindigkeiten eine Reibungszahl von f ≈ 0,9 beobachtet, die bei einer Gleitgeschwin-
digkeit von v = 1 m/s mit f = 0,4 ein Minimum durchläuft [SKO92]. Der Verschleiß zeigt eine 
Abnahme mit zunehmender Gleitgeschwindigkeit (v > 0,3 m/s). Im Vergleich zu SiC und      
SiC-TiC wurde an SiC-TiB2 bei höheren Gleitgeschwindigkeiten (v > 1 m/s) der niedrigste Ver-
schleiß beobachtet. Bei kleineren Gleitgeschwindigkeiten (v < 0,3 m/s) zeigt das SiC-TiC ein 
besseres Verschleißverhalten. Bei TU = 800 °C und v = 0,1 m/s durchläuft der Verschleiß ein 
Maximum und nimmt mit zunehmender Gleitgeschwindigkeit wieder ab [WOY98].  
Das tribologische Verhalten von SiC-TiB2 wird von der in situ entstandenen Reaktionsschicht in 
der Grenzfläche dominiert, die hauptsächlich durch das Oxidationsverhalten und die Feuchtig-
keit in der Luft kontrolliert wird [WOY91, SKO92, WOY97, WOY98, BLA99, WOY99].  
Im allgemeinen zeigen SiC-TiB2-Verbundwerkstoffe hohe Reibungszahl, die mit zunehmender 
Luftfeuchte abnimmt. Bei höheren Temperaturen ist die Tribooxidation der Haupteinflussfaktor 
im tribologischen Verhalten.  
 
2.3.6 TiC-TiB2-Verbundwerkstoffe 
Im Vergleich zu TiC und TiB2 zeigt der TiC-TiB2-Verbundwerkstoff eine höhere Warmhärte 
mit HV2 = 850 bei 600 °C, eine höhere Bruchzähigkeit mit KIC = 7,1 MPaּm1/2 bei 25 °C,      
KIC = 6,0 MPaּm1/2 bei 1 000 °C und einen geringeren Verschleiß [HOL87]. Untersuchungen 
von Davies et al. [DAV96] an pulvermetallurgisch hergestellten TiC-TiB2-Cermets mit Ni+X 
als Binder zeigen eine Verbesserung tribologischer Eigenschaften der Tribopaarung Stahl/TiC-
TiB2-Cermet (mit f = 0,3) im Vergleich zu Stahl/Stahl. Nach Kustas et al. zeigt eine TiC-TiB2-
W-Beschichtung mit zunehmender Normalkraft ein verbessertes Verschleißverhalten im Ver-
gleich zu reiner TiC-TiB2-Beschichtung [KUS02]. Dies resultiert aus der verbesserten Zähig-
keit, die aus dem Wolframzusatz in der Beschichtung entsteht.  
 
2.3.7 SiC-TiC-TiB2-Verbundwerkstoffe 
 
Die bedeutende Verbesserung der mechanischen Eigenschaften an den binären Randsystemen 
SiC-TiC, SiC-TiB2 und TiC-TiB2 im Vergleich zu monolithischen Ausgangsstoffen führte zu 
Untersuchungen innerhalb des quasiternären Stoffsystems SiC-TiC-TiB2.  
Tribologische Untersuchungen von Wäsche et al. [WAE96, WAE96/II] an SiC-TiC-TiB2 Werk-
stoffen zeigen unter Variation der relativen Feuchte sowohl eine Abnahme des Verschleißes als 
auch eine Abnahme der Reibungszahl. Hier wurde bei einer relativen Feuchte von r.F. = 100 % 
eine Reibungszahl von f = 0,3 an der Tribopaarung Al2O3/SiC-TiC-TiB2 bestimmt. Derzeit sind 
keine tribologischen Hochtemperaturuntersuchungen bis TU = 800 °C unter Schwingungsver-
schleiß- sowie Gleitverschleißbedingungen im System SiC-TiC-TiB2 aus der Literatur bekannt.  
Zusammenfassend kann gefolgert werden, dass im Stoffystem SiC-TiC-TiB2 durch Verstärkung 
einer einphasigen Keramik durch eine zweite Phase im allgemeinen eine Verbesserung in ihrer 
tribologischen, mechansichen oder elektrischen Eigenschaften erzielt werden kann. Tribologi-
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sche Untersuchungen an SiC-TiC-TiB2-Verbundwerkstoffen bei Raumtemperatur zeigen eine 
Verbesserung im Verlgeich zur einphasigen SiC-Keramik. Die Verbesserung beruht hauptsäch-
lich auf der während der tribologischen Beanspruchung in situ entstandenen Oxidschicht. Im 
Rahmen dieser Arbeit wird das tribologische Verhalten bei hohen Temperaturen untersucht.  
 
2.4 Tribooxidation 
2.4.1  Oxidische Festschmierstoffe und Verschleißschutzschichten 
Reibung und Verschleiß von Festkörpern resultieren aus physikalischen und chemischen Eigen-
schaften der Oberflächen in Kontakt. Die relativ niedrige Oxidationsgeschwindigkeit der Carbi-
de und Boride bei Raumtemperatur beschleunigt sich unter tribologischer Beanspruchung durch 
die reibbedingte Temperaturerhöhung und mechanische Aktivierung. Die Luftfeuchte kann die 
Geschwindigkeit der Tribooxidation und die Eigenschaften der tribochemisch gebildeten Oxid-
schicht beeinflussen [SAS92, KLA99, WAE96].  
Bei Erhöhung der Temperatur werden H2O-Moleküle desorbiert [SKO91, MA99], was Einfluss 
auf die Eigenschaften der Tribopaarung sowie deren Reaktionsprodukte (Zwischenstoff oder 
„third body“ [GOD90]) hat. 
Bei Temperaturen von TU = 800 °C zeigen keramische Werkstoffe wie SiC, SiC-TiC und SiC-
TiB2 eine Reibungszahl höher als f > 0,5. Der Verschleiß erreicht sehr hohe Werte mit Ausnah-
me von 50SiC-50TiC. Diese Eigenschaften beschränken den Einsatz von keramischen Werk-
stoffen bei hohen Temperaturen vor allem bei hohen Gleitgeschwindigkeiten unter kontinuier-
licher Gleitbedingung für längere Gleitwege [HAB95]. Der dominierende Verschleißmechanis-
mus dieser Werkstoffe ist die Tribooxidation, die aufgrund der Anwesenheit von Sauerstoff in 
der Luft unausweichlich ist. Die Oxidationsgeschwindigkeit und die Eigenschaften der tribolo-
gisch entstandenen Oxidationsprodukte entscheiden über das Reibungs- und Verschleißverhal-
ten bzw. die Gebrauchsdauer des Werkstoffes bei hohen Temperaturen.  
Der Hochtemperaturanwendungsbereich von Werkstoffen, insbesondere von Hochleistungske-
ramiken, kann jedoch durch die Verwendung von Festschmierstoffen bzw. Verschleißschutz-
schichten ausgedehnt werden. Notwendige Eigenschaften für Festschmierstoffe zur Reduktion 
von Reibung und Verschleiß können wie folgt aufgelistet werden [CAM68]: 
 niedrige Scherfestigkeit, 
 niedrige Härte, 
 hohe Adhäsion zum Grundmaterial, 
 Kontinuität bzw. vollständige Trennung des Grund- und Gegenkörpers, 
 Selbstheilungsfähigkeit (der Film sollte sich im Falle eines Ausbruchs selbst regenerie-
ren) und 
 chemische Beständigkeit 
Aufgrund der fehlenden Stabilität bei hohen Temperaturen (ab TU > 300 °C) scheiden organi-
sche Festschmierstoffe für Hochtemperaturanwendungen aus. Polytetrafluorethylen (PTFE) ver-
liert seine Druckfestigkeit schon ab TU ≈ 150 °C [DOR85].  
Anorganische Festschmierstoffe können in drei Gruppen eingeteilt werden [WAE89]. Verbin-
dungen mit Schichtgitterstruktur, die in der Regel bis 400 °C beständig sind. Die bekanntesten 
in dieser Gruppe sind Graphit und Molybdändisulfid (MoS2). Graphit besitzt eine hexagonale 
Kristallstruktur. Jedes kovalent gebundenes Kohlenstoffatom ist mit drei weiteren Kohlenstoff-
atomen koordiniert. So entstehen Schichten aus planaren regelmäßigen Sechsecken, die an allen 
Seiten an weitere Sechsecke angrenzen. Die Grenzen zwischen den planaren Schichten agieren 
unter tribologischer Beanspruchung als Gleitebenen, die die Versetzung innerhalb der Kristall-
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struktur erleichtern und daher zu niedrigen Scherfestigkeiten führen. Die starken kovalenten 
Bindungen zwischen den Kohlenstoffatomen verursachen eine hohe Druckfestigkeit, wodurch 
der Verschleiß gering bleibt [BRA64]. Wasserdampf sowie andere adsorbierte Gase reduzieren 
die Bindungsfestigkeit zwischen den Basisebenen des Graphits, wodurch auch die Reibung ab-
nimmt. Mit zunehmender Temperatur werden die nützlichen adsorbierten Gase allmählich de-
sorbiert und folglich verschlechtern sich die tribologischen Eigenschaften. Graphit wird bei 
Temperaturen bis ca. 500 °C als Festschmierstoff verwendet, wobei die Reibungszahl mit zu-
nehmender Temperatur langsam ansteigt [ERD00/II]. 
Molybdändisulphid (MoS2) besitzt ebenfalls eine hexagonale Schichtgitterstruktur. Die schwa-
che S-S-Bindung führt zu einer niedrigen Scherfestigkeit unter tribologischer Beanspruchung. 
MoS2 benötigt keine adsorbierten Gase für die Reduzierung der Reibung wie beim Graphit. Da-
her ist MoS2 ein guter Schmierstoff im Vakuum. In der Luft reagiert MoS2 mit Sauerstoff zu u.a. 
MoO3, wodurch es seine günstigen tribologischen Eigenschaften verliert [BRA64]. MoS2 ist in 
der Luft bis TU ≈ 250 °C beständig [BRA64].  
Weiche Metalle wie z.B. Silber (Ag) sind von Raumtemperatur bis TU ≈ 350 °C thermisch und 
chemisch stabil und besitzen niedrige Scherfestigkeiten. Durch plastische Deformation führt 
Silber unter tribologischer Beanspruchung zu niedrigen Reibungs- und Verschleißwerten. Bei 
Temperaturen oberhalb von TU ≈ 350 °C verliert Silber seine Druckfestigkeit und damit auch 
seine vorteilhaften tribologischen Eigenschaften [BRA64]. 
Fluoridische Verbindungen wie z.B. die eutektische Zusammensetzung BaF2/CaF2 zeigen bei 
Temperaturen oberhalb von ihrem spröd-duktil-Übergang, ca. 40 % ihrer Schmelztemperatur 
(TsmpBaF2 = 1353 °C; TsmpCaF2 = 1403 °C) ausreichende Duktilität für eine niedrige Scherfestig-
keit mit ausreichender Druckfestigkeit bzw. Tragfähigkeit der gegebenen Lasten [ERD00/II].  
Im allgemeinen sind die Festschmierstoffe in einem großen Temperaturbereich nicht durchweg 
effektiv. Die bei niedrigen Temperaturen verwendeten Festschmierstoffe werden bei hohen 
Temperaturen zerstört und die bei hohen Temperaturen verwendeten Festschmierstoffe zeigen 
bei niedrigen Temperaturen keine günstigen Eigenschaften. Durch Mischung einzelner Fest-
schmierstoffe mit bestimmten Eigenschaftsprofilen kann der Anwendungsbereich wie z.B. die 
Anwendungstemperatur, die Gleitgeschwindigkeit etc., optimiert bzw. ausgeweitet werden 
[DEL87, PET82].  
Ein wichtiges Kriterium für einen Festschmierstoff ist dessen Beständigkeit bei der maximalen 
Einsatztemperatur in Luft. Somit setzt die Oxidation die obere Einsatzgrenze für die nichtoxidi-
schen Festschmierstoffe. Oxidische Schutzschichten zur Reibungs- und/oder Verschleißreduk-
tion erfüllen aufgrund ihrer chemischen Stabilität eine wichtige Voraussetzung.  
Die Reibungszahl (f) im Falle der Grenzreibung eines Festschmierstoffilmes bei sehr niedrigen 
Gleitgeschwindigkeiten hängt von dem Ausmaß der Durchdringung des Filmes (αd), der Scher-
festigkeit des Grundmaterials (Sm) und des Filmes (Sf) sowie dem Fließdruck (Pm) des Grund-
materials wie folgt ab (Gl. 2.4.1) [CAM68]: 
 ( )
m
fdmd
P
S1S
f
α−+α=      Gl. 2.4.1 
 
Bei einem kontinuierlich ausgebildeten Film (αd = 0) mit sehr geringer Dicke nimmt die Rei-
bungszahl mit abnehmendem Sf und zunehmendem Pm ab. Mit zunehmender Filmdicke wird die 
reale Kontaktfläche zum Teil auch vom Fließdruck des Filmes (Pf) bestimmt, sodass die Rei-
bungszahl um Sf/Pf ansteigt. Bei Durchdringung des Filmes (0 < αd < 1) nimmt die Reibungs-
zahl mit zunehmender Durchdringung zu und erreicht im Falle der vollständigen Entfernung des 
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Filmes (αd = 1) den Wert von Sm/Pm. Daraus resultierend würde die Reibungszahl mit zuneh-
mender Normalkraft (FN) abnehmen. Die niedrige Scherfestigkeit für eine niedrige Reibungs-
zahl mit Oxiden bei hohen Temperaturen beruht auf niedrige Härte und einen niedrigen 
Schmelzpunkt des Oxides im Vergleich zum Grundmaterial, das vor Reibung und/oder Ver-
schleiß geschützt werden soll. Mit erhöhter Temperatur wird die Scherfestigkeit reduziert, wobei 
die Deformation mehr durch plastisches Fließen als durch Sprödbruch erfolgt [SLI85]. Das von 
Erdemir [ERD00/I] entwickelte kristallchemische Modell zum Verständnis von Scherrheologie 
und Schmierungseigenschaften von Oxiden bzw. Mischoxiden bei hohen Temperaturen basiert 
auf dem Ionenpotential des jeweiligen Kations (φ) (Gl. 2.4.2). Das Ionenpotential besteht aus 
dem Verhältnis der formalen Ladung (Z) des Kations zu dessen Radius (r).  
 
r
Z=ϕ      Gl. 2.4.2 
 
Das zunehmende Ionenpotential und somit die zunehmende Verbesserung der Abschirmung des 
Kations durch die Anionen im Oxid führen zum besseren Scherverhalten bei hohen Temperatu-
ren, wobei die Reibungszahl und der Schmelzpunkt abnehmen. Im Falle von Doppeloxiden als 
Festschmierstoff nimmt die Reibungszahl mit steigender Differenz der Ionenpotentiale der je-
weiligen Oxide ab.  
Untersuchungen von Magnéli et al. [MAG59] über die Kristallchemie von Titan bei hohen 
Temperaturen bzw. dessen Sauerstofflöslichkeit mit zunehmender Temperatur haben ergeben, 
dass sich in Abhängigkeit von der Sauerstoffmenge und der Temperatur eine Reihe von Oxiden 
bilden, denen neben ungeordneten auch geordnete Strukturen der allgemeinen Formel TinO2n-1 
(Magnéli-Phasen) zugeordnet werden können. Am TiO2 (Rutil) als Endglied dieser Reihe wurde 
bei Erwärmung im Vakuum oder unter Schutzgasatmosphäre eine partielle Reduktion bis zum 
TiO1,90 beobachtet, wobei auch die Existenz von TinO2n-1 angenommen wird. Durch Sauerstoff-
mangel können Leerstellen in der Kristallstruktur entstehen, die bei ausreichender Reduktion 
von TiO2 zu vollständiger Ausbildung von kristallographischen Scherebenen führen.  
Nach Überlegungen von Gardos führen die so entstandenen kristallographischen Scherebenen 
unter tribologischer Beanspruchung zur Abnahme der Reibung [GAR88, GAR89]. Experimen-
telle Ergebnisse von Gardos [GAR90] haben im stöchiometrischen Bereich von TiO1,93-1,98 eine 
Abnahme der Reibungszahl von f = 0,25 (Rutil) bis auf f = 0,1 ergeben. Bei niedrigeren Stöchi-
ometrien bis TiO1,80 wurde hier eine Zunahme der Reibungszahl bis auf f ≈ 0,6 festgestellt. Die 
stöchiometrisch bedingte Abnahme der Reibungszahl wird auf die Scherfestigkeit des jeweiligen 
Kristallgitters mit τ = 21 MPa für Rutil, τ = 8 MPa für TiO1,93-1,98 und τ = 81 MPa für TiO1,80 
zurückgeführt. Mit zunehmender Temperatur tritt eine Zerstörung der planaren Defektstrukturen 
bzw. kristallographischen Scherebenen ein, wodurch bei niedriger Verschleißrate die Reibungs-
zahl ansteigt. Dies wiederum führt zu der Schlussfolgerung, dass TiO2 oder TiO2-x bei hohen 
Temperaturen mehr verschleißresistente Werkstoffe sind, als Festschmierstoffe mit niedriger 
Reibungszahl [GAR00/I]. Experimente mit dem Ziel, durch die Dotierung von Rutil u.a. mit 
Kupfer, die Reibungszahl bei hohen Temperaturen durch Beibehaltung der kristallographischen 
Scherbenen zu senken, haben zu keinen stabilen Reibungszahlen geführt, wobei auch hier eine 
niedrige Verschleißrate beobachtet wurde [GAR00/II]. Tribologische Untersuchungen an plas-
magespritzten Magnéli-Phasen (TinO2n-1), die allerdings nach dem Spritzprozess keine kristal-
lographischen Scherebenenstrukturen besitzen und damit von Storz [STO01] als metastabile 
TiO2-Phasen mit übersättigter Lösung an Punktdefekten bezeichnet werden, zeigen Reibungs-
zahlen von f ≈ 0,75 (bei TU = 23 °C) und f = 0,55 (bei TU = 400 °C) mit einem Verschleißkoef-
fizienten im Bereich von k = 1,2ּ10-6 mm³/Nm (bei TU = 23 °C) und k = 1,1ּ10-5 mm³/Nm (bei 
TU = 400 °C). Bild 2.4.1 zeigt die Scherfestigkeit, die Härte und die Leitfähigkeit in Abhängig-
keit vom O/Ti-Verhältnis in Ti-Magnéli-Phasen (TinO2n-1) [ZWE98, HAY83, GAR90, DEL93].  
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Bild 2.4.1: Scherfestigkeit, Härte und elektrische Leitfähigkeit in Abhängigkeit vom Ti/O-
Verhältnis [ZWE98, HAY83, GAR90, DEL93] 
 
Oxidische Beschichtungen als tribologische Schutzschichten haben eine begrenzte Lebensdauer. 
Ihre Lebensdauer kann verlängert werden, indem die Erzeugung oxidischer Schutzschichten auf 
dem nichtoxidischen Grundmaterial während tribologischer Beanspruchung in situ durch dessen 
Oxidation mit dem Luftsauerstoff erfolgt. Die Oxidationsgeschwindigkeit bzw. Sauerstoffaffini-
tät der jeweiligen Elemente in einem Tribosystem können den Einfluss des Grundgefüges auf 
die tribologischen Eigenschaften beträchtlich reduzieren und damit der dominierende Mecha-
nismus für Reibung und Verschleiß werden [BUC81, STO81]. Bild 2.4.2 zeigt beispielsweise 
die Reibungszahl als Funktion des Sauerstoffpartialdrucks bzw. den Einfluss der Oxidation von 
Fe und Fe mit 3,5 % Si auf die Reibungszahl [BUC81].  
 
 
Bild 2.4.2: Einfluss der Oxidation auf die Reibungszahl bei Eisen und Eisen mit 3,5 % Silicium 
[BUC81]  
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Der Oxidationaanstieg in der tribologischen Grenzfläche führt zur Abnahme der Reibung, die 
aus der Erniedrigung der Adhäsionskomponente der Reibung bei Metallen durch selbstschmie-
rend wirkende Oberflächenbeläge bzw. Oxidschichten resultiert. Oberflächenanalysenergebnisse 
belegen, dass die Abnahme der Reibungszahl mit zunehmender Oxidation erfolgt (Gl. 2.4.3). 
Hierzu gibt es jedoch Gegenbeispiele. Fe3O4 wird ein günstigeres Reibungsverhalten als Fe2O3 
zugeschrieben [HAB04].  
 
 →
≈→⋅→→≈
hmeibungsabnaRe
zunahmeOxidations
)75,0f(OFeOFeFeOFeO)4f(Fe 3232
   Gl. 2.4.3 
 
Die niedrigere Reibungszahl der FeSi-Legierung im Vergleich zu Fe wurde auf die höhere Sau-
erstoffaffinität von Silicium und damit höheren Oxidanteil in der Grenzfläche zurückgeführt. 
Der Trend der Abnahme der Reibungszahl mit zunehmendem Sauerstoffpartialdruck wurde 
auch bei keramischen Werkstoffen beobachtet [MAR90, SAS89, YAM89, SIN96/I-II]. Gleitver-
schleißuntersuchungen von Zimmerlin et al. [ZIM93] belegen eine Verbesserung der tribologi-
schen Eigenschaften von SiC-C-Verbundwerkstoffen durch die Bildung einer Oxidschicht, die 
durch die Füllung des Abbot-Volumens eine Abnahme der Flächenpressung und eine Reduktion 
des adhäsiven SiC/SiC-Kontaktes bewirkt. Weitere Ergebnisse aus der Literatur bezüglich des 
Einflusses des Sauerstoffpartialdrucks bzw. der Tribooxidation auf die Werkstoffe im Stoffsys-
tem SiC-TiC-TiB2 wurden auf der Basis der gewonnen Ergebnisse in Kapitel 4. diskutiert. 
Untersuchungen von Quinn an Stahl belegen auch eine Korrelation zwischen dem Verschleiß 
und den durch Reibungswärme in situ entstandenen Oxiden [QUI62]. Basierend auf dem Oxida-
tionsgesetz wurde von Quinn [QUI71] eine Theorie entwickelt, die die Verschleißrate unter oxi-
dierenden Bedingungen bei Metallen näherungsweise beschreibt. Hier wird die Verschleißrate 
(w) nach Archard als das Produkt von der realen Kontaktfläche (Ar) mit dem Verschleißfaktor 
(K) definiert, der als die Wahrscheinlichkeit der Entstehung eines Verschleißpartikels in der 
Kontaktstelle gilt (Gl. 2.4.3). Es wird angenommen, dass für die Bildung einer kritischen Oxid-
schichtdicke (ξc), bevor sie ein Verschleißpartikel bildet, durchschnittlich 1/K Rauheitskontakte 
nötig sind. Es wird weiterhin angenommen, dass jeder Rauheitskontakt zur Bildung der kriti-
schen Oxidschichtdicke (ξc) beiträgt. Damit ist der Verschleißfaktor (K) die Dauer eines jeden 
Rauheitskontaktes (tR) dividiert durch die Gesamtzeit (tG), die als die Summe der einzelnen Rau-
heitskontakte (1/K) gilt. Die Bildung eines einzelnen Rauheitskontaktes ist der Gleitweg (s) 
dividiert durch die Gleitgeschwindigkeit (v) d.h. tR = s/v (Gl. 2.4.5). Nach dem parabolischen 
Oxidationsgesetz (Gl. 2.4.6) wird von Quinn für die Oxidwachstumsfläche (∆m) das Produkt 
des Massenanteils des Sauerstoffs im Oxid (mo) mit kritischer Oxidschichtdicke (ξc) und der 
durchschnittlichen Dichte des Oxids (ρo) gebildet (Gl. 2.4.7). Durch Einsetzen von tG aus Glei-
chung 2.4.1.5, m aus Gleichung 2.4.1.7 und durch Öffnung der parabolischen Oxidationskon-
stanten (kp) mit der Oxidationstemperatur (Tox) ergibt sich die Gleichung Gl. 2.4.8 für den Ver-
schleißfaktor (K) der Wert in Gleichung Gl. 2.4.9. Somit ergibt sich die Gleichung Gl. 2.4.10. 
Der Gleitweg kann somit durch den Radius (r) eines jeden Kontaktes angegeben werden. Die 
reale Kontaktfläche ist das Verhältnis der Normalkraft (FN) zur Brinell-Härte des Substrats (HB) 
(d. h. Ar = FN /HB) (Gl. 2.4.11) [QUI80].  
 
rAKw ⋅=      Gl. 2.4.4 
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Die oxidative Verschleißtheorie von Quinn gerät in Schwierigkeiten bei Verbundwerkstoffen 
wie z.B. bei SiC-TiC-TiB2, wo jede Phase einen unterschiedlichen Oxidationsverlauf mit unter-
schiedlichen Oxidationsgeschwindigkeiten in unterschiedlichen Temperaturbereichen unter Bil-
dung von Gasen und sogar mit Übergang des Oxidationsproduktes in die Gasphase ab einer be-
stimmten Temperatur zeigt.  
 
2.4.2 Thermodynamische und kinetische Hintergründe der Tribooxidation 
Die Oxidation bzw. Sauerstoffdiffusion in eine Festkörperoberfläche in der Luft ist ein Prozess, 
der durch Temperatur und Zeit gesteuert wird. Durch kinetische Hemmung kann jedoch die  
Oxidation zu höheren Temperaturen verschoben werden. Die Systemtemperatur (TS) bzw. die 
Oberflächentemperatur bei einer tribologischen Beanspruchung setzt sich aus der Umgebungs-
temperatur (TU) und der Reibungswärme (TR) zusammen (Gl. 2.4.12).  
 
)T,T(fT RUS =  Gl. 2.4.12 
 
Die zeitliche Masseänderung bei der statischen Oxidation kann neben dem logarithmischen  
Oxidationsgesetz bei hohen Temperaturen parabolisch, linear oder mit Durchbruchoxidation 
bzw. mit sog. „breakaway - Oxidation“ ablaufen (Bild 2.4.3) [BUE01]. Die Geschwindigkeit der 
Oxidation hängt vom Aufbau des Oxidfilmes ab.  
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a ) kleineres Oxidvolumen
b ) ähnliches Oxidvolumen
c ) größeres Oxidvolumen  
Bild 2.4.3: Idealisierte kinetische Gesetzmäßigkeiten der Hochtemperaturoxidation und Struktur 
des Oxidfilms in Abhängigkeit vom Oxidvolumen (a-c) [BUE01] 
 
Das lineare Oxidationsmodell ist anwendbar, wenn die Oxidation ein reaktionslimitierter Vor-
gang ist, wohingegen dem parabolischen Oxidationsmodell ein diffusionslimitierter Mechanis-
mus zugrunde liegt. 
Für Hochtemperaturanwendungen sollten die betreffenden Werkstoffe möglichst nach dem pa-
rabolischen Gesetz oxidieren. Somit kann die Oxidation vor weiterer Oxidation schützen. Bild 
2.4.3 zeigt mit zunehmender Oxidationsdauer (tox) eine selbst verlangsamende Zunahme der 
Schichtdicke (Massezunahme (∆m) / gesamte Probenoberfläche (A)), die allerdings nicht zum 
Stillstand kommt. Bei einem linearen Oxidationsgesetz wird ein zeitlich linear zunehmender 
Oxidationsverlauf beobachtet, was auf eine undichte Deckschicht zurückzuführen ist. Die line-
are Oxidationskonstante (kl) hängt von der Temperatur analog zur Gleichung in Bild 2.4.3 ab. 
Bei der Durchbruchoxidation bildet sich zu Beginn ein parabolisch wachsender Oxidfilm, der 
mit der Zeit voluminöse Oxidlagen bildet, die aufgrund der geringen Haftung zu Abplatzungen 
mit Masseverlust führen. Masseverlust durch Oxidation kann neben Deckschichtabplatzung 
auch durch die Bildung von flüssigen oder flüchtigen Oxiden eintreten. Bei einer relativ niedri-
gen Temperatur gebildetes flüssiges Oxid kann während der Hochtemperaturanwendung des 
Werkstoffes abdampfen und dadurch zu Masseverlust führen. Für die Haftung der Oxidschicht 
kann das Verhältnis zwischen dem Oxidvolumen und dem Substratvolumen (sog. Pilling-
Bedworth-Verhältnis), aus dem sich das Oxid gebildet hat, zur Hilfe genommen werden, wobei 
dieses wegen unterschiedlichen Diffusionsmechanismen in der Substrat- / Oxid- / Gas- Grenz-
fläche nicht allein maßgeblich ist [BUE01]. Bei Carbiden wie z. B. SiC oder TiC findet während 
der Oxidation bzw. Sauerstoffdiffusion eine entgegengesetzte Diffusion von Gasmolekülen 
durch die Bildung von CO und CO2 statt. Dadurch werden die Haftung der Oxidschicht sowie 
die Oxidationsmechanismen im Vergleich zur Oxidation bei Metallen, wo keine Gasbildung 
eintritt, entscheidend beeinflusst. Folglich ändert sich die Kinetik des Oxidationsprozesses.  
Die Temperaturabhängigkeit bzw. Konstante der Oxidationsrate (ko) der Diffusion wird durch 
eine Arrhenius Gleichung, die formal der allgemeinen temperaturabhängigen Diffusionsformel 
gleich ist (2. Fick’sche Gesetz), beschrieben (Gl. 2.4.13). Ea ist hier die Aktivierungsenergie für 
die Diffusion und damit der begrenzende Schritt bei der Oxidation. 
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Bei einem parabolischen Oxidationsgesetzt nimmt die Sauerstoffdiffusion infolge zunehmender 
Temperatur durch die Oxidschicht ab. Dies wiederum führt zu höheren Aktivierungsenergien. 
 
2.4.3 Oxidationsverhalten von SiC, TiC und TiB2 
In der Gruppe der nichtoxidischen Keramiken zeigen unter statischen Bedingungen nur die Ke-
ramiken, die eine amorphe SiO2-Schicht (Kieselglas) bilden, einen Schutz gegen weitere Oxida-
tion [BUN98]. Der Verlauf zu Beginn der Oxidation auf der SiC-Oberfläche ist linear. In dieser 
Phase hängt die Oxidationsgeschwindigkeit von der Reaktionsgeschwindigkeit in der Grenzflä-
che SiC/SiO2 ab [RAY01]. Nach der Bildung einer flächendeckenden Oxidschicht folgt die  
Oxidation einem parabolischen Zeitverlauf und damit einem diffusionskontrollierten Mecha-
nismus unter Bildung einer amorphen bzw. teilkristallinen SiO2-Schicht, die für die weitere  
Oxidation eine Diffusionsbarriere darstellt [WIE60, SCH79, LIU97]. Verunreinigungen, Sinter-
additive [PEL98, LIU97], chemisch aggressive Umgebungsbedingungen [SCH79/II], Struktur-
defekte der SiC-Oberfläche [POW91] oder eine starke Porosität [PEL98] führen zur Erhöhung 
der Oxidationsrate.  
Insbesondere die Anwendung von SiC-
Werkstoffen in der Halbleiterindustrie führ-
te zu einer detaillierten Untersuchung ihres 
Oxidationsverhaltens bzw. der SiC/SiO2-
Grenzfläche. Den Untersuchungen von 
Radtke et al. zufolge entsteht auf der SiC-
Oberfläche als erstes Oxidationsprodukt 
SiCxOy (x + y = 4) [HAE96], wobei mit 
zunehmender Oxidationsdauer SiO2 gebildet 
wird [RAD01, RAD02]. Die Argumente für 
die Bildung einer solchen Phase bzw. für 
dieses Oxidationsmodell basieren auf XPS-
Analysenergebnissen, die diese Mischbin-
dung zeigen. Die Oxidationsrate von SiC ist 
anisotrop, d. h. abhängig von der Kristall-
orientierung, und wird von der gerade zu 
oxidierenden Fläche beeinflusst [CHR97, 
LUC98]. 
 
Bild 2.4.4: Struktur von 6H-SiC mit Si- und 
C-Fläche des Kristalls [MUE86] 
Sie ist auf einer C-Basisfläche abhängig von dem jeweiligen Polytyp 3 bis 10 mal höher als auf 
einer Si-Fläche [RAY01, WRI99, VIC02]. Bild 2.4.4 zeigt die Si- und C-Fläche eines hexagona-
len (6H) SiC-Kristalls mit der Orientierung {0001}. In der ersten Phase der Oxidation auf der 
Si-Fläche nähern sich hoch elektronegative Sauerstoffatome den Si-Atomen. Die hohe Elektro-
negativität von O, die nach Pauling für O2-Ionen 3,44 beträgt, macht die Bindung zwischen den 
Si-Atomen auf der Oberfläche und den dahinter liegenden O-Atomen weniger ionisch, womit 
die Bindungsenergie verringert wird [PAU68]. In der zweiten Phase der Oxidation wird die α-
Bindung durch den eingehenden Sauerstoff gebrochen und es bildet sich eine Si-O-C Bindung 
[WRI99]. Die Anisotropie der Oxidation von SiC ist für die Bildung einer SiCxOy-Phase ver-
antwortlich [HOR94]. Untersuchungen von Önneby et al. [OEN97] bei Raumtemperatur zeigen 
als erste Reaktionsprodukte von SiC mit Sauerstoff SiOC3, SiO2C und SiO3C. Bei der Oxidation 
von β-SiC (3C) bei 1152 °C bildet sich Si4C4O4 als eine kristalline oxidische Zwischenphase 
[LAV81]. Oxidationsuntersuchungen an 6H SiC [HOR94] zeigen die Si4C4-xO2 (x ≤ 2)-Phase 
mit einer Schichtdicke von ≤ 1 nm bei Temperaturen unterhalb von 1 100 °C als eine Über-
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gangsphase in der Grenzfläche SiC/SiO2. Diese Übergangsphase bildet sich als erstes Oxidati-
onsprodukt von SiC mit molekularem O2. In Abhängigkeit von der jeweiligen Fläche wurde hier 
festgestellt, dass Si4C4-xO2 auf der Si-Fläche höhere Schichtdicken erreicht als auf der C-Fläche. 
Bei Temperaturen von 1 100 °C verschwindet die Si4C4-xO2-Phase auf der C-Fläche. Das 
Si4C4O4 bildet sich als ein Oxidationsprodukt von Si4C4-xO2. Oberhalb von 1 427 °C sind alle 
Si4CxOy-Phasen instabil.  
Ein weiteres Oxidationsmodell von SiC, das in der Literatur diskutiert wird, ist das „Carbon 
Cluster Model“. Eine detaillierte Literaturübersicht zu diesem Modell ist bei Harris et al. gege-
ben [HAR97]. Dieses Modell vertritt hauptsächlich die Vorstellung, dass während der Reaktion 
von SiC mit O2 die Si-C-Bindung gebrochen wird und wenn das Si-Atom eine Bindung mit 
Sauerstoff eingeht, dann ist das zurückgebliebene C-Atom in der Lage mit dem Nachbarkohlen-
stoffatom eine stabile Bindung einzugehen. Unter entsprechenden Bedingungen würde eine An-
zahl von C-Atomen einen Bindungskomplex bzw. Cluster bilden, welcher eine erhöhte Oxidati-
onsresistenz besitzt [AFA97, CHR99, WAN01/II].  
Der Oxidationsratenunterschied zwischen den beiden Flächen auf SiC verschwindet bei Tempe-
raturen >1 350 °C. Untersuchungen an Polytypen wie 6H [HOR94, SCH01, SIM99, VAT97, 
LUC98], 4H [VIR02, AUN02, WRI99], 15R und 3C von SiC zeigen eine Zunahme der Oxidati-
on mit abnehmender Hexagonalität der Kristallstruktur [RAY01, HAR97].  
Die Existenz einer Übergangsphase bestehend aus graphitischem Kohlenstoff in der Grenzfläche 
SiC/SiO2 wurde durch mehrere Autoren experimentell nachgewiesen bzw. durch thermodyna-
mische Berechnungen vorausgesagt [LUT01, SCH01, HEU90, HAE96, BON90]. Das Si-C-O-
System und der Bildungsbereich von Kohlenstoff neben SiO2 in Abhängigkeit von PO2 und PSiO 
werden mit erzielten experimentellen Ergebnissen zusammen in Kapitel 4 diskutiert. 
Die SiO2-Schutzschicht, die sich während der passiven Oxidation auf SiC bildet, geht durch die 
aktive Oxidation bei hohen Temperaturen in Abhängigkeit vom Sauerstoffpartialdruck (z.B. bei 
T = 1 200 °C mit PO2 = 9 Pa) nach Gleichung Gl. 2.4.14 in oxidische Gasphasen über, sodass ein 
ständiger Gewichtsverlust des Grundmaterials eintritt [BAL96, SIN76/III].  
 
SiC(s) + O2(g) → SiO(g) + CO(g)     Gl. 2.4.14 
 
Ergebnisse von Balat et al. zeigen, dass der bei hohen Temperaturen eintretende passiv-aktiv- 
Übergang der Oxidation sich im Vergleich zur ausgesetzten O2-Atmosphäre [BAL96] durch 
CO/CO2-Atmosphäre [BAL98, BAL00] zu höheren Temperaturen verschieben lässt. 
Das Oxidationsverhalten wird durch die Aktivierungsenergie (Ea) für die Diffusion bestimmt 
(vgl. Gl. 2.4.13). Infolge zunehmender Temperatur nimmt die Diffusion durch die Oxidschicht 
ab. Dies wiederum führt zu höheren Aktivierungsenergien, da durch die bereits vorhandene O-
xidschicht die weitere Oxidation erschwert wird. In der Literatur wurde bisher über ein breites 
Spektrum von Aktivierungsenergien bei der Oxidation von SiC zwischen 85 kJ/mol [WIE60] 
und 481 kJ/mol [SIN76/II] berichtet. Diese hohe Streuung kann unter anderem auf die verschie-
denen Typen des Werkstoffes zurückgeführt werden. Die Aktivierungsenergie der Oxidation 
eines amorphen SiC liegt mit 167 kJ/mol deutlich unter dem von kristallinem SiC mit 314 
kJ/mol und damit ist das amorphe SiC oxidationsanfälliger als das kristalline SiC [MAK01]. 
Untersuchungen von Costello et al. [COS81] in einem Temperaturbereich von 1 200 °C bis 
1500°C zeigen, dass mit zunehmender Temperatur auch die Kristallinität der Oxidschicht zu-
nimmt. Dies führt zur Erhöhung der Aktivierungsenergie (Ea) von 134 kJ/mol auf 389 kJ/mol. 
Als Ursache für die Oxidationsabnahme mit zunehmender Temperatur wird die Verlangsamung 
der Diffusion in dem kristallinen Oxid bzw. die Zunahme der Kristallinität angenommen. Wei-
terhin wurden in diesem Temperaturbereich Gasblasen sowie Krater, die durch die Explosion 
von Gasblasen entstehen, beobachtet. Bei Temperaturen oberhalb von 1 200 °C bildet sich als 
kristallines Oxidationsprodukt Cristobalit (SiO2) [UEN95, EBI73]. Die Kristallisation der a-
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morphen SiO2-Schicht wird durch die Temperatur, die Oxidationsdauer und den Sauerstoffparti-
aldruck [GOT02] bestimmt [PEL98]. Nach einer Oxidationsdauer von 24 Stunden bildet sich 
Cristobalit auch bei 1 200 °C. Bei Verlängerung der Oxidationsdauer auf 720 Stunden (30 Tage) 
unter Sauerstoffatmosphäre erreicht die Oxidschicht eine Dicke von ca. 4 µm [HAS88]. Die  
Oxidschicht löst sich hier von dem Grundmaterial ab. Dies ist nach Hasagewa et al. [HAS88] 
auf die Hoch ↔ Tief-Umwandlung von Cristobalit bei 200 °C bis 270 °C [KIN98], die eine Vo-
lumenzunahme zur Folge hat, zurückzuführen. Ebi [EBI73] beobachtete in einem Temperatur-
bereich von 1 400 bis 1 600 °C, dass SiO2-Glas aufgrund niedriger Viskosität (1010 dPas) zu 
fließen beginnt. Diese Volumendiffusion wird auf die bei diesen Temperaturen geringere Keim-
bildungsgeschwindigkeit zurückgeführt. In CO- und CO2-Atmosphäre ist die Oxidationsrate 
geringer als in O2-Atmosphäre [KIL75]. Thermodynamischen Berechnung von Gulbransen et al. 
[GUL72] zufolge reagiert SiC bei 1 500 °C mit CO unter Bildung von SiO und C, unterhalb 
1350 °C unter Bildung von C und CO2, während unterhalb von 1 250 °C von CO nicht mehr 
angegriffen wird [ERV58]. Oxidationsuntersuchungen an SiC haben ergeben, dass die Oxidati-
onsrate mit zunehmender relativer Feuchte in der Umgebung auch zunimmt. Diese Zunahme 
wurde auf die Diffusion und Lösung von OH¯- Ionen durch den Oxidfilm auf der Oberfläche 
zurückgeführt [SIN76/I, SING76/II]. 
Innerhalb des Systems Si-O treten das SiO, das oberhalb von 1 180 °C stabil ist und das SiO2, 
das je nach herrschenden Bedingungen amorph oder kristallin vorliegt, auf [EBI73]. Alle Struk-
turen der SiO2-Modifikationen basieren auf SiO4-Tetraedern. Nach der Bildung einer kontinuier-
lichen SiO2-Schicht auf der SiC-Oberfläche wird die weitere Sauerstoffdiffusion hierdurch ver-
langsamt, sodass die Schichtwachstumsgeschwindigkeit abnimmt. 
TiC bildet keine schützende Oxidschicht auf seiner Oberfläche. Unter gleichen Bedingungen 
erreicht die Oxidation von TiC den 1 500 bis 3 000-fachen Wert des SiC [ACC54, WEB56]. Die 
Oxidation verläuft in den Anfangsstadien nah-parabolisch [STE67] und bei weiterem Verlauf 
linear [STE67, WAT53, GOZ97]. Das Oxidationsverhalten von TiC hängt nach Reichle [REI72] 
von folgenden Punkten ab: 
 Adsorption von O2 und Dissoziation in 2O bzw. Adsorption von CO2 und Dissoziation in 
CO und O, 
 Diffusion von Sauerstoff-, Titan- und Kohlenstoff durch die Oxidschicht, 
 die Phasengrenzreaktionen an dem Carbidsubstrat, 
 die Lösung von Sauerstoff im Carbid und die von Kohlenstoff im Oxid und 
 die Bildung von CO und CO2 im Oxid. 
TiC zeigt sich schon bei einem Sauerstoffpartialdruck von 0,8 Pa unter 300 °C oxidationsfreudig 
[GOZ99]. Die Oxidation auf einem TiC-Kristall ist abhängig von der jeweiligen Fläche. Nach 
Belluci et al. [BEL02] bildet sich bei 815 °C auf der (111)-Fläche von TiC die (200)-Rutilfläche 
1,7 mal schneller als auf der (110)-Fläche. Die Oxidationsprodukte auf TiC bestehen bei Tempe-
raturen bis 450 °C aus Anatas (TiO2) [STE67, MCD59], wobei sich bei Temperaturen ab 600 °C 
Anatas allmählich irreversibel in Rutil (TiO2) umwandelt [STE67]. Oberhalb von 700 °C liegt 
Rutil als einzige Oxidphase vor [SHI01, MCD59]. Bei Temperaturen über 800 °C ist die Oxida-
tionsrate dem Sauerstoffpartialdruck proportional [STE67]. Oberhalb von 900 °C ergibt sich ein 
leichter Anstieg der CO-Menge [NIK60]. Nach Stewart et al. beeinflusst die Orientierung von 
TiC-Kristallen die Oxidationsrate bei 1 000 °C nicht [STE67]. Reichle et al. [REI72] untersuch-
ten die Oxidation von TiC-Einkristallen in O2-, O2/Ar- und CO2/CO-Gemischen zwischen 800 
und 1 200 °C. Die Oxidschicht besteht in diesem Temperaturbereich nur aus Rutil [WEB56, 
REI72]. Unterhalb von 900 °C reichert sich der Kohlenstoff in der Rutilschicht in der Phasen-
grenze TiC/TiO2 an [REI72]. Die Erhöhung des Sauerstoffpartialdrucks führt zum Übergang 
vom parabolischen in ein lineares Zeitgesetz. Bei Temperaturen oberhalb von 1 000 °C ist die 
Oxidschicht porös und in mehrere Zonen strukturiert [REI72, SHI00]. Bei der Oxidation eines 
TiC-Einkristalls unter 1 500 °C und einem Sauerstoffpartialdruck von PO2 = 0,08 kPa erreicht 
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die Oxidschicht eine Dicke von mehr als 105 µm [SHI01]. Nach einer Schichtdicke von ca. 45-
50 µm wurden schwache Peaks der Ti3O5-Magnéli-Phase röntgenographisch nachgewiesen. Mit 
zunehmender Oxidschichtdicke in Richtung TiC nimmt die Intensität an Ti3O5 zu, wohingegen 
die Intensität von Rutil nach 105 µm vollständig verschwindet. Die bei 1 500 °C gebildete    
Oxidschicht kann in zwei unterschiedliche Zonen aufgeteilt werden. Die innere Zone (Zone 1), 
die unmittelbar auf TiC liegt, hat eine dichte Struktur mit wenigen Poren, während die äußere 
Zone (Zone 2) hohe Porosität und Risse zeigt. In der Zone 1 wird eine Kohlenstoffmenge von         
23-25 at. % beobachtet, während Zone 2 eine Kohlenstoffmenge von 4-11 at. % enthält. Der 
elementare Kohlenstoff bildet sich während der Oxidation von TiC [SHI00, SHI01]. Der Ein-
fluss der Gasatmosphäre auf die Bildung von Kohlenstoff in der Grenzfläche TiC/TiO2 wird im 
Kapitel 4 unter Einbezug auf die experimentellen Ergebnisse näher diskutiert.  
Die Aktivierungsenergie (vgl. Gl. 2.4.13) liegt zwischen 193 kJ/mol [STE67] und 245 kJ/mol 
[BER63]. Oxide auf einem TiC-Korn können ausgenutzt werden um die Scherfestigkeit in der 
zu erniedrigen [CZI92]. 
Die Oxidation von TiB2 unterscheidet sich von der des SiC und TiC grundsätzlich dadurch, dass 
die Oxidschicht aus zwei Phasen besteht. Nach Huang et al. [HUA02] bildet TiB2 in Luft schon 
bei Raumtemperatur eine Oxidschicht aus TiO2. Untersuchungen in einem Temperaturbereich 
von 25 °C bis 900 °C zeigen bei Sauerstoffpartialdrücken von 0,05 ppm bis 10 ppm die Bildung 
von TiBO3, wobei am Ende der Oxidation TiO2 und B2O3 als Oxidationsprodukte vorliegen 
[KUL96] (Gl. 2.4.15-Gl. 2.4.16).  
 
32322 OB2TiBO4O9TiB4 +→+      Gl. 2.4.15 
 
32223 OB2TiO4OTiBO4 +→+      Gl. 2.4.16 
 
Nach Untersuchungen von Senda [SEN96] erreicht die Oxidation von TiB2 bei 450 °C messbare 
Größen. Mit zunehmender Temperatur bei 490 °C wurde Anatas nachgewiesen, wobei ab 550°C 
die TiB2-Oxidation infolge einer oberflächenbenetzenden flüssigen Phase verringert wird. Auf-
grund seines niedrigen Schmelzpunktes wird hier eine flüssige B2O3-Phase verteilt auf der TiB2-
Oberfläche angenommen. Bei Temperaturen von 600 °C konnte die Umwandlung von Anatas in 
Rutil beobachtet werden [SEN96]. Nach Koh [KOH01] herrscht bei 800 °C dieser Zustand in-
folge der Reaktionsgleichung Gl. 2.4.17: 
 
)l(OB)s(TiO)g(O25)s(TiB 32222 +→+      Gl. 2.4.17 
B2O3 ist fest wenn T< 450 °C und flüssig wenn T > 450 °C  
 
Nach Senda [SEN96] erfolgt die vollständige Umwandlung von Anatas in Rutil bei 800 °C. 
Nach einer Oxidationsdauer von 60 Minuten bei 800 °C beträgt die Oxidschichtdicke auf der 
TiB2-Oberfläche ca. 40 µm [LEE01]. Nach Erhöhung der Temperatur bei gleicher Oxidations-
dauer wächst die Oxidschichtdicke bei 900 °C um 110 µm und bei 1 000 °C um 300 µm. Ab 
800 °C fängt das flüssige B2O3 an aus dem System in die Gasphase überzugehen. Hier nimmt 
die Viskosität von B2O3 ab und liegt tröpfchenförmig verteilt zwischen den Rutil-Kristallen vor 
[MUE59]. Ab ca. 1 000 °C verdampft B2O3 allmählich aus der Oberfläche, sodass eine poröse 
Oxidschicht aus Rutil zurückbleibt [LEE01, KOH01]. Das Oxidationsverhalten ist bis 1 000 °C 
parabolisch, während bei höheren Temperaturen lineares Verhalten beobachtet wird [SEN96, 
TAM93]. Senda [SEN96] konnte oberhalb von 1 000 °C die Bildung von TiBO3 nachweisen. 
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Der Hauptverschleißmechanismus bei SiC-, TiC- und TiB2-Werkstoffen und deren Verbunden 
ist Tribooxidation. Da die tribologische Beanspruchung ein dynamischer Prozess ist, besteht 
kein thermodynamisches Gleichgewicht. Dies verhindert eine exakte thermodynamische Vor-
aussage der in der tribologischen Grenzfläche ablaufenden Reaktionen. Das statische Oxidati-
onsverhalten der einzelnen Phasen im Stoffystem SiC-TiC-TiB2 mit zunehmender Temperatur 
kann bei der Interpretation der Bildungsmechanismen der oxidischen Schicht nützlich sein.  
 
2.4.4 Grenzflächendynamik eines festen Stoffes im Drei-Körper-System 
Nach Überlegungen [GOD74] und Untersuchungen [PLA77] über Reibung und Verschleiß wies 
Godet darauf hin, dass die tribologischen Grenzflächen nicht nur aus Rauheitskontakten von 
zwei Körpern bestehen, sondern eine davon abweichende Zusammensetzung besitzen. Die 
Grenzfläche kann aus einer „third body“ bestehen, der sich aus z.B. einem Ölfilm, einer Schicht 
oder den entstandenen Verschleißpartikeln zusammensetzt [GOD80]. Die Aufgaben des festen 
Zwischenstoffes (third body) unter tribologischer Beanspruchung sind hauptsächlich: 
 Kraftübertragung 
 Einstellung der Geschwindigkeit („velocity accommodation“) 
 Trennung von Grund- und Gegenkörper 
Die Kraftübertragung zwischen Grund- und Gegenkörper ist von den Eigenschaften des Zwi-
schenstoffes und den Kraftübertragungsmechanismen abhängig [GOD84]. Der Zwischenstoff 
stellt auch die Geschwindigkeit zwischen dem Grund- und Gegenkörper ein (velocity accom-
modation). Die Bestimmung der Geschwindigkeit unter tribologischer Beanspruchung mit ei-
nem festen Zwischenstoff wurde von Godet in fünf Stoffbereiche unterteilt (Bild 2.4.5) 
[GOD90].  
 
 
 
Bild 2.4.5: Modell zur Grenzflächendynamik eines festen Stoffes im tribologischen Drei-
Körper-System und Mechanismen von „velocity accommodation“ nach Godet [GOD90] 
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Bei einer tangentialen Relativbewegung zwischen Grund- und Gegenkörper verschieben sich die 
Stoffbereiche relativ zueinander. Diese bestehen im wesentlichen aus den folgenden vier ver-
schiedenen Bewegungstypen (Bewegungsmodi):  
 M1 : Elastische Deformation  
 M2 : Trennung normal zur Bewegungsrichtung 
 M3 : Scheren parallel zur Bewegungsrichtung 
 M4 :  Rollbewegung 
 
Damit ergeben sich insgesamt zwanzig Möglichkeiten für die geschwindigkeitsbestimmenden 
Mechanismen. Die Dominanz des jeweiligen Mechanismus unter tribologischer Beanspruchung 
hängt von den Eigenschaften des jeweiligen Zwischenstoffes ab. Die Wechselwirkung dieser 
Mechanismen untereinander entscheidet über die Grenzen der Belastbarkeit des Zwischenstof-
fes.  
Die Trennung von Grund- und Gegenkörper kontrolliert ihren Verschleiß, die durch eine Zirku-
lation des Zwischenstoffes in der Grenzfläche reguliert wird. Die Trennung erfolgt durch den 
Zwischenstoff, der durch „neue“ Partikel des verschleißenden Grund- und/oder Gegenkörpers 
innere Fließbewegungen und Recyceln oder endgültiges Verlassen der Kontaktstelle seine Exis-
tenz sichert [BER96]. Bei einer ideal glatten Oberfläche geht die Schmierfilmdicke theoretisch 
mit Zunahme der Gleitgeschwindigkeit gegen Null [PIG93]. 
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3 Experimenteller Teil 
3.1 Werkstoffcharakterisierung 
In dieser Arbeit wurden an selbst hergestellten Partikelverbundwerkstoffen im quasiternären 
Stoffsystem SiC-TiC-TiB2 die tribologischen Eigenschaften untersucht. Die Herstellung von 
Werkstoffen aus dem quasibinären Randsystem TiC-TiB2 war aus herstellungstechnischen 
Gründen nicht möglich [YAR03]. Nach Bestimmung der chemischen sowie physikalischen Ei-
genschaften wurden die tribologischen Eigenschaften der Verbundwerkstoffe unter oszillieren-
der Gleitbewegung und kontinuierlicher Gleitbewegung charakterisiert. Alle Experimente wur-
den unter der Pin-on-disk-Testkonfiguration durchgeführt. Bei den verschiedenen Prüfarten 
wurden teilweise unterschiedliche Prüfbedingungen eingestellt, so dass sich die Ergebnisse im 
Sinne eines „wear mapping“ ergänzen. Aufgrund der gerätebedingten Probengeometrie erfolg-
ten Versuche überwiegend mit der Schwingungsverschleißmethode. Die Tribopaarungen 
SSiC/100 (S100 = SSiC) und SSiC/S50 (S50 = SiC-TiC-TiB2; 50:25:25 mol %) wurden dage-
gen auch unter Gleitverschleißbedingungen untersucht. SiC-reiche Zusammensetzungen bzw. 
z.T. SiC-TiB2-Verbundwerkstoffe konnten unter Drucklos- bzw. Gasdrucksinterbedingungen 
nicht dicht gesintert werden. Ausgesuchte Proben aus diesem Zusammensetzungsbereich wur-
den unter SPS (Spark-Plasma-Sintering)-Bedingungen hergestellt. Die tribologischen Ergebnis-
se dieser Proben sind getrennt dargestellt, da sie ein unterschiedliches Gefüge aufweisen. Auf-
grund der lokalen Gefügeunterschiede innerhalb einer Probe wurden hier die Versuche z.T. in 
beiden Bereichen durchgeführt. Bild 3.1.1 gibt eine Gesamtübersicht der im Rahmen dieser Ar-
beit untersuchten Zusammensetzungen im Dreistoffsystem SiC-TiC-TiB2. Die Ausgangsstoffe 
bzw. die Verbundwerkstoffe sind mit ihren mechanischen und physikalischen Eigenschaften in 
Tabelle 3.1.1 aufgelistet. 
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Bild 3.1.1: Das quasiternäre Stoffsystem SiC-TiC-TiB2 mit Zusammensetzung der Proben zur 
Charakterisierung der chemischen, physikalischen und tribologischen Eigenschaften  
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Tabelle 3.1.1: Ausgangsstoffe mit ihren mechanischen, physikalischen und chemischen Eigenschaften 
 
Eigenschaften 
Ausgangsstoffe 
ρ 
[g/cm³] 
TSmp. 
[K] 
Poro- 
sität 
[%] 
Kristall- 
Klasse 
α 
(RT-1000 °C) 
[10-6/K] 
Λ 
(bei RT) 
[W/m·K] 
E 
[GPa] 
δ4B 
[MPa] 
KIC 
[MPa·m1/2] 
Hv 
[GPa] ν 
Verunreinigung 
(Ausgangspulver 
vor Sintern)2 
[Gew.%] 
S100 (S100 = SSiC 
(UF 15 Premix) 
3,1545 
± 0,001112 
31031 
(Tdis) 
<3 hexagonal /rhomb. 4
11-5,121 110
4-
1142 374,4 341,37 3,45 
301-322 
11417; *st = 418 
(HM [N/mm²]) 
0,141-
0,167 
O = 1,5; Al = 0,03 
Ca = 0,01; Fe = 0,05 
TiC 
(CAS) 
4,8285 
± 0,000812 3290
1 n.b. kubisch 7,45-7,951 17,2
1-
295 440
3-4941 5001 2,01-3,87 301 0,191 Cfrei = 0,4; O = 1,0 N = 0,007 
TiB2 
(Grade F) 
4,3566 
± 0,00212 3193
1 n.b. hexagonal 4,61-8,655 241-275 5411-5548 4501 5,48-6,41 24,48-25,51 0,111 C = 0,5; O = 1,5 N = 0,7; Fe = 0,3 
SiC-Kugel 
(Ekasic D) 3,1
16 3103
1 
(Tdis) 
n.b. hexagonal /rhomb. 4-5,8
16 11016 41016 41016 3,216-4,615 2700
16 
(Knoop) 0,17
16  
α-Al2O3-Kugel 3,9 232715 n.b. rhomb. 8,515 3015 37015 40015 415 1365-208515 0,2215  
50SiC-50TiC (HP)3 
(50:50 Gew. %) - - n.b. - 5,7
3 n.b. 4563 6003 5,43 1700-31003 (HV0,2) n.b.  
SiC-TiB2 (Hexol. ST) 
(84:16 Vol. %) 3,3
9 - n.b. - 49 939 4279 4489 8,09 26003 (HV0,2) 0,159  
T44  
(SiC-TiC) 
(56:44 mol %) 
3,9 - <1 - - n.b. 430,6 st = 2,4 
434,3 
st = 36,3 
5,19 
st = 0,4 
12859 ; st = 2032 
(HM [N/mm²])   
TC61  
(SiC-TiC-TiB2) 
(17:61:22 mol %) 
4,4 - <1 - - n.b. 474,6 st = 15,1 
409,5 
st = 52,2 
4,56 
st = 0,3 
7153 ; st = 1539 
(HM [N/mm²])   
S22 
(SiC-TiC-TiB2) 
(22:39:39 mol %) 
4,3 - <1 - - n.b. 474,6 st = 2,2 
477,1 
st = 41,7 
5,54 
st = 0,3 
11957 ; st = 1192 
(HM [N/mm²])   
TB56 
(SiC-TiC-TiB2) 
(26:18:56 mol %) 
4,2 - <1 - - n.b. 476,9 st = 1,4 
577,7 
st = 98 
7,1 
st = 1,3 
12055 ; st = 2459 
(HM [N/mm²])   
S32 
(SiC-TiC-TiB2) 
(32:34:34 mol %) 
4,2 - <2 - - n.b. 443,4 st = 4 
283,9 
st = 158,1 
4,45 
st = 0,3 
9121 ; st = 1867 
(HM [N/mm²])   
S50 
(SiC-TiC-TiB2) 
(50:25:25 mol %) 
3,9 - <2 - 6,57 91 468,5 st = 2,8 
439,90 
st = 29,8 
5,61 
st = 0,1 
13911 ; st = 488 
(HM [N/mm²]) 0,16  
* st = Standardabweichung; 1 [WEI97], 2 (Herstellerangaben H.C. Starck), 3 [SKO95], 4 [MUN97], 5 [DOA88], 6 [PAU68], 7 [KRI90], 8 [SAL83],  
9 (Herstellerangaben Carborundum), 10 s. Kap. 3.1.2, 11 [WOY93], 12 [YAR03], 13 [CHE78], 14 [TAM93], 15 [MAT03], 16 (Herstellerangaben ESK Kempten) 
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3.1.1 Chemische Zusammensetzung und Gefüge 
Die Variation der Additivzusammensetzung, das gezielte Einbringen von Komponenten [ZIE96] 
oder eine unterschiedliche Gefügeausbildung [ZIM00, WAN95] können die tribologischen Ei-
genschaften monolithischer SiC-Keramiken entscheidend beeinflussen. Dies bestätigt die Be-
deutung des gewählten Herstellungsprozesses für ihre späteren tribologischen Eigenschaften. 
Die hier untersuchten Werkstoffe wurden drucklos bzw. unter einem Gasdruck gesintert. Ausge-
suchte Proben wurden mittels SPS (Spark-Plasma-Sintering)-Methode hergestellt. Die detaillier-
ten Ergebnisse zum Verfahrensablauf für die Herstellung der Probekörper im Dreistoffsystem 
SiC-TiC-TiB2 sind nicht Gegenstand dieser Arbeit, können jedoch dem Bericht des Forschungs-
projektes, in dessen Rahmen diese Arbeit angefertigt wurde, entnommen werden [YAR03]. Im 
Folgenden sind REM-Gefügeaufnahmen der Ausgangsstoffe nach dem Polieren für die tribolo-
gische Untersuchung zu sehen. Bild 3.1.2 zeigt das Gefügebild und eine Röntgenphasenanalyse 
vor und nach der Sinterung von S100.  
 
         
 * Verunreinigung (Wolframcarbid) 
a) Gefügebild b) Röntgenphasenanalyse 
Bild 3.1.2: REM-Aufnahme vom S100-Gefüge (S100 = SSiC) (a) und die entsprechende Rönt-
genphasenanalyse vor und nach der Sinterung (b) 
 
Das Gefügebild der monolithischen S100-Keramik zeigt plattenförmige Kristalle mit über 20 
µm Länge und einer Dicke von bis zu 5 µm. Die einzelnen Körner sind miteinander verzahnt. 
Nach Entgasung liegt im Gefüge Rest-Kohlenstoff in Form von länglichen Graphitkristallen vor. 
Die Porenränder sind durch die Aufladung mit freien Elektronen während der Untersuchung im 
Rasterelektronenmikroskop (REM) aufgehellt. Die unterschiedlichen Graustufen der SiC-
Kristalle im Gefüge sind auf die Polytypieeigenschaft von α-SiC zurückzuführen. Die Röntgen-
phasenanalyse von S100 zeigt den Phasenübergang während der Sinterung von der kubischen 
Tieftemperaturmodifikation β-SiC in die Hochtemperaturmodifikation α-SiC. Die Hochtempera-
turmodifikation α-SiC besteht aus hexagonalen und rhomboedrischen Phasenbestandteilen (Po-
lytypie). Die mit einem Stern gekennzeichneten Peaks gehören dem hexagonalen Wolframcar-
bid an, das aus den zur Zerkleinerung der Sinterkörper verwendeten WC-Mahlkugeln in der 
Vibrationsschwingmühle stammt und sind damit Artefakte. Bild 3.1.3 zeigt eine Vergrößerung 
des Gefügebildes von S100 mit entsprechender EXD-Analyse (Energiedispersive Röntgenspek-
troskopie).  
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a) Gefügebild von S100  b) EDX-Anayse eines SiC-Korns 
Bild 3.1.3: Gefügebild von S100 mit Poren und Restkohlenstoff in Form von Graphit (a) und die 
zugehörige EDX-Analyse eines SiC-Kornes (b) 
 
Aus messtechnischen Gründen wurden für einige Voruntersuchungen S54 (S54 = SiC-TiC-TiB2; 
54:23:23 mol %) verwendet. Die Zusammensetzung S54 ist mir der Zusammensetzung S50 
(S50= SiC-TiC-TiB2; 50:25:25 mol %) (vgl. Kapitel 3.3 und 3.4) vergleichbar. Die Abweichung 
bei dieser Zusammensetzung stammt lediglich aus dem Herstellungsprozess des jeweiligen Ver-
satzes. Nähere Informationen können aus [YAR03] entnommen werden. Im nahezu porenfreien 
Gefüge von S54 (Bild 3.1.4a und Bild 3.1.5a) sind die lang gestreckten Körner mit einer Korn-
größe um 5 µm auffallend. Im Vergleich zu S100 liegt hier ein feinkristallines Gefüge vor. Die 
einzelnen Phasen sind homogen verteilt. Die röntgenographische Untersuchung belegt, dass das 
Dreistoffsystem SiC-TiC-TiB2 während der Sinterung ein inertes Verhalten zeigt. Röntgenpha-
senanalysen an beiden Probekörpern vor und nach dem Sintern zeigen außer der Phasenum-
wandlung von SiC β (kubisch) → α (hexagonal/rhomboedrisch) keine Phasenumwandlungen 
oder -neubildungen. Bild 3.1.4 zeigt das Gefügebild und die Röntgenphasenanalyse vor und 
nach der Sinterung von S54. 
 
     
* Verunreinigung (Wolframcarbid) 
a) Gefügebild von S54 b) Röntgenphasenanalyse von S54 
Bild 3.1.4: REM-Aufnahme von S54 (a) und die zugehörige XRD-Phasenanalyse vor und nach 
der Sinterung (b) (S = SiC; T = TiC; B = TiB2) 
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Die einzelnen Körner im Gefüge des S54-Partikelverbundwerkstoffes wurden mittels energie-
dispersive Röntgenspektroskopie im REM identifiziert (Bild 3.1.5) und sind in Bild 3.1.5a ent-
sprechend beschriftet. Man erkennt deutlich die drei Phasen: SiC (hell), TiC (mittelgrau) und 
TiB2 (dunkel). SiC- und TiB2-Kristalle sind mit eigenem Habitus kristallisiert. TiC liegt ohne 
die Bildung eigener Kornform dazwischen und bildet hier die Zwickelphase.  
 
                         
a) Gefügebild von S54  b) EDX-Analyse eines SiC-Korns 
(nomineller Vergrößerung: 5 000 fach) 
 
                          
c) EXD-Analyse eines TiC-Korns d) EDX-Analyse eines TiB2-Korns 
 
Bild 3.1.5: REM-Gefügebild von S54 (a) und die entsprechende EDX-Analyse der einzelnen 
Phasen SiC (b), TiC (c) und TiB2 (d) 
 
Der Einfluss des Gefüges auf die tribologischen Eigenschaften wurde am Verbundwerkstoff S54 
untersucht. Hier wurde nach der Sinterung das Kornwachstum nach 5 Stunden Auslagerung bei 
1900 °C beobachtet. Das Gefügebild (Bild 3.1.6) zeigt gröbere Körner. Dabei liegt die mittlere 
Korngröße um 8 µm. 
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Bild 3.1.6: REM-Gefügeaufnahme vom Versatz S54 nach 5 h Auslagerung bei 1 900 °C (vgl. 
Triboversuche Kapitel 3.3.4) 
 
Folgende REM-Aufnahmen (Bild 3.1.7 bis Bild 3.1.11) geben einen Eindruck über das Gefüge 
bei unterschiedlicher Zusammensetzung der Probekörper im Dreistoffsystem SiC-TiC-TiB2. 
 
                        
Bild 3.1.7: Gefüge von S34  Bild 3.1.8: Gefüge von TC53  
(SiC-TiC-TiB2; 21:53:26 mol %)    (SiC-TiC-TiB2; 34:33:33 mol %) 
 
                         
Bild 3.1.9: Gefüge von TB60  Bild 3.1.10: Gefüge von T50  
(SiC-TiC-TiB2; 20:20:60 mol %)  (SiC-TiC; 50:50 mol %) 
Bei den mittels SPS hergestellten Proben konnten im Gefüge teilweise zwei Bereiche mit unter-
schiedlicher Porosität festgestellt werden (Bild 3.1.11). Der innere Bereich der Proben war we-
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niger porös als der zum Randbereich hin. In diesem Fall wurde an beiden Bereichen ein tribolo-
gischer Versuch durchgeführt (Kapitel 3.3.3).  
 
 
a) REM-Übersichtsaufnahme der SPS-gesinterten Probe B88SPS 
 
                         
b) Dunkler Bereich   c) Heller Bereich 
Bild 3.1.11: REM- Übersichtsaufnahme der mit SPS gesinterten Probe B88SPS                     
(SiC-TiB2; 12:88 mol %) (a) mit dunklem (innen) (b) und hellem Bereich (außen) (c) im Gefüge 
 
3.1.2 Oberflächenbeschaffenheit 
Die Oberflächenrauheit ist ein Merkmal des Fertigungsverfahrens und stellt eine zufällige Ver-
teilung von Rauheitstälern und -hügeln dar. Sie wurde mittels Rasterkraftmikroskopie (Atomic 
Force Microscopy AFM) und Tastschnittmessung ermittelt. AFM ist ein Abbildungsverfahren 
mit hoher Ortsauflösung. Hierbei wird die Probenoberfläche mittels einer feinen Tastspitze 
(Tip), die an einem einseitig eingespannten Kraftmessbalken (Cantilever) befestigt ist, mit Hilfe 
von piezoelektrischen Stellelementen in geringem Abstand zur Probenoberfläche unter definier-
ten Kraftwechselwirkungsbedingungen abgerastert. Dies ermöglicht Informationen über die To-
pographie der Oberfläche zu erhalten. In dieser Arbeit wurde die Oberflächentopographie der 
Ausgangsstoffe nach dem Polieren mit einem Si3N4-Cantilever im Topometrix AFM aufge-
nommen.  
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Die optimale Oberflächenrauheit von Grund- und Gegenkörper stellt sich während der tribologi-
schen Beanspruchung ein. Eine zu geringe Rauhtiefe der Ausgangsprobe begünstigt einen Parti-
kelabtrag durch Adhäsion und/oder eine Schichtenbildung durch tribochemische Reaktionen mit 
zunehmender Rauheit. Eine große Rauhtiefe, die nach dem Einlaufvorgang nicht durch plastisch 
deformierte Teilchen geschlossen wird, begünstigt den Partikelabtrag durch Abrasion. Die ho-
hen und spitzen Erhebungen werden geglättet.  
Folgende AFM-Aufnahmen (Bild 3.1.12 und Bild 3.1.13) zeigen repräsentativ die Oberflächen-
beschaffenheit auf den Planflächen von S100 und S50 mit den entsprechenden Rauheitskenn-
werten.  
 
 
a) 3D-AFM-Aufnahme b) Rauheitsprofil  
Bild 3.1.12: 3D-Darstellung (a) und Topographie (b) vom polierten S100 mittels AFM  
 
Die Messergebnisse zeigen mit Ra = 90,26 nm relativ niedrigeren Mittenrauwert (Ra) für den 
S50-Verbundwerkstoff im Vergleich zu SSiC mit Ra = 170,3 nm.  
 
 
a) 3D-AFM-Aufnahme b) Rauheitsprofil 
Bild 3.1.13: 3D-Darstellung (a) und Topographie (b) vom polierten S50 mittels AFM  
Die Oberflächenrauheit auf der rotierenden und sowie auf der Wölbung der stationären Tribo-
scheibe wurde mittels eines Tastschnittmessgerätes (Typ: Hommel Tester T20-S) mit einem 
Tastspitzenradius von 5 µm nach DIN 4768 und DIN 4776 ermittelt. Die  
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Tabelle 3.1.2 gibt die arithmetischen Mittelwerte der Oberflächenrauheit der Wölbung der stati-
onären S100-Triboscheiben wieder. 
 
Tabelle 3.1.2: Ergebnisse der Oberflächenrauheitsmessung der Wölbung der stationären S100-
Triboscheibe (pin) mittels Tastschnittmessgerät 
 
Werkstoff Messdaten 
Ra 
[µm] 
Rz 
[µm] 
Rpk 
[µm] 
Rvk 
[µm] 
Mittelwert 0,510 3,490 0,503 0,796 S100 
Standardabw. 0,016 0,028 0,025 0,123 
  
3.1.3 Mechanische Eigenschaften 
Die im Rahmen dieser Arbeit bestimmten mechanischen Eigenschaften wurden in die Tabelle 
3.1.1 eingetragen. Durch die Verstärkung von SiC mit TiC- und TiB2-Partikeln wurde eine Ver-
besserung der mechanischen Eigenschaften im Vergleich zu monolithischem SSiC beobachtet. 
Bild 3.1.14 zeigt die ausgesuchten Zusammensetzungen für die Bestimmung der mechanischen 
Eigenschaften im Stoffsystem SiC-TiC-TiB2.  
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Bild 3.1.14: Ausgesuchte Zusammensetzungen für die Bestimmung der mechanischen Eigen-
schaften 
 
Für die Bestimmung der mechanischen Eigenschaften (Biegefestigkeit; Elastizitätsmodul; 
Bruchzähigkeit; Härte) verwendeten Biegestäbchen wurden nach DIN 51 109 und DIN 51 110 
aus einer gesinterten Platte entnommen. Die erzielten Ergebnisse zeigen zum Teil hohe Werte 
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ihrer Standardabweichung. Dies ist auf den Herstellungsprozess der Probekörper zurückzufüh-
ren. Bild 3.1.15 zeigt schematisch eine solche Platte mit Position der nummerierten Stäbchen. 
 
 
Bild 3.1.15: Platte zum Herausnehmen der Probekörper mit entsprechender Beschriftung der 
Probennummer 
 
Die Bestimmung des E-Moduls durch die Ultraschallmethode an den Stäbchen zeigt kleinere 
Werte für die Stäbchen aus dem Randbereich der Platte, während an den Stäbchen aus dem mitt-
leren Bereich der Probe höhere Werte erzielt wurden (Bild 3.1.16). Als Konsequenz hieraus 
steigt die Standardabweichung der erzielten Messwerte. Die Verteilung der Ergebnisse ist auf 
die Herstellungsbedingung insbesondere auf die Presstechnik zurückzuführen [YAR03]. 
 
 
Bild 3.1.16: Verteilung des E-Moduls in Abhängigkeit von der Probenposition in der Platte (vgl. 
Bild 3.1.15) am Versatz S32 (S32 = SiC-TiC-TiB2; 32:34:34 mol %) 
 
Weiterhin wurde die Härte von diesen Werkstoffen ermittelt. Das Ablesen der Vickerseindrücke 
innerhalb einer Messreihe von HV2 bis HV10 war schwer erkennbar. Bild 3.1.17a bis d zeigen 
Vickerseindrücke auf S32.  
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a) HV2 (19,62 N)  b) HV3 (29,43 N) 
                 
c) HV5 (50 N)  d) HV10 (98,1 N)  
Bild 3.1.17: Vickerseindrücke von HV2 (a), HV3 (b), HV5 (c) und HV10 (d) auf S32 
 
Die Härte wurde als Martens Härte mittels instrumentierter Eindringprüfung nach ISO / DIS 
14577 bestimmt. Dazu wurde ein Prüfgerät Z005 der Fa. Zwick mit Härtemesskopf 200 N Klas-
se 1 und einer Wegauflösung von 20 nm benutzt. Bei dieser Messmethode werden, während der 
Eindringung der Vickerspyramide in den Werkstoff, die Eindringkraft und die Eindringtiefe als 
Funktion der Zeit simultan aufgenommen [ULL98, CEN01, ULL02]. Die Messung wurde an 
feingeschliffenen Proben durchgeführt. Die Prüfparameter für die Härtemessung sind in Tabelle 
3.1.3 aufgelistet.  
 
Tabelle 3.1.3: Prüfparameter bei der instrumentierten Eindringprüfung nach ISO / DIS 14577 
Belastungsgeschwindigkeit [mm/min] 0,06 
Entlastungsgeschwindigkeit [mm/min] 0,12 
Belastungspunkt (Fmax) [N] 100 
Wartezeit am Belastungspunkt [s] 20 
Empfindlichkeit für Erkennung des Berührungspunktes [N] 0,05 
Geschwindigkeit Berührungspunkt [mm/min] 0,06 
E-Modul der Vickerspyramide [GPa] 1000 
Poisson-Zahl (ν) der Vickerspyramide 0,3  
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Die Martens Härte (früher Universalhärte) (HM) wird aus dem Zusammenhang der Steigung der 
Kurve mit dem Anstieg der Kurve (HMs) (siehe z. B. Bild 3.1.18a) der Probe berechnet (Gl. 
3.1.1). HM schließt den plastischen (vertikale Deformation) und den elastischen Teil des Härte-
eindruckes ein.  
 
2
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h43,26
F
)V(HM ⋅=      Gl. 3.1.1 
 
Die Martens Härte kann basierend auf der Steigung (S) der Kurve von Quadratwurzel-Kraft ge-
gen die Versetzung abgeschätzt werden (Gl. 3.1.2-Gl. 3.1.3). 
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Aus den ermittelten Messwerten ist die Berechnung der Eindringhärte (HIT) und des Eindring-
moduls (EIT), die eine Näherung zum E-Modul darstellt, möglich [ULL98] (Gl. 3.1.4-Gl.3.1.5). 
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Im folgenden wird der Ablauf der Härtebestimmung mit Verlauf der Eindringtiefe beim Be- und 
Entlasten der Vickerspyramide an zwei ausgesuchten Proben beispielhaft dargestellt. Bild 3.1.18 
zeigt den Verlauf der Eindringtiefe beim Be- und Entlasten der Vickerspyramide und die REM-
Aufnahme des entsprechenden Härteeindruckes von S100. Die REM-Aufnahme belegt die für 
SSiC typische Neigung zur Splitterbildung [ULL01].  
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a) Eindringkraft gegen Eindringtiefe b) Härteeindruck 
Bild 3.1.18: Verlauf der Eindringtiefe durch Veränderung der Eindringkraft (a) und REM-Bild 
des Härteeindruckes (b) von S100  
 
In Tabelle 3.1.4 ist der arithmetischer Mittelwert (xm) aus sieben Messreihen mit entsprechender 
Standardabweichung (st), die Zeit (t2), die die Summe der Anstiegszeit und der Haltezeit ist, 
und die maximal erreichte Belastung (Fmax) für S100 und S50 aufgelistet. Die Streuung der 
Messwerte kann zum Teil auf die der Polierqualität des Probekörpers und auch auf stochastische 
Eigenschaften des Gefüges der Keramiken wie z. B. Porosität, Orientierung und Größe der Kör-
ner, das Vorhandensein von mehreren Phasen, die unterschiedliche Härte besitzen, zurückge-
führt werden [ULL01].  
 
Tabelle 3.1.4: Ergebnisse der Härtemessung bei S100 
 
Serie 
n = 7 
HM 
[N/mm²] 
HMs 
[N/mm²] 
HIT 
[N/mm²] 
EIT 
[kN/mm²]
T2 
[s] 
Fmax 
[N] 
Mittelwert (xm) 11417 11383 19025 279,55 81,9 101,98 
st 418 719 723 14,09 0,2 0,29 
  
Im Vergleich zu S100 wurde an dem Verbundwerkstoff S50 durch Partikelverstärkung mit TiC 
und TiB2 eine niedrigere Eindringtiefe (Bild 3.1.19) und folglich eine Erhöhung der Martens 
Härte um ca. 22 % beobachtet (Tabelle 3.1.5). Die REM-Aufnahme des Härteeindruckes zeigt 
im Gegensatz zu S100 geringeres Splittern (Bild 3.1.18b).  
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a) Eindringkraft gegen Eindringtiefe b) Härteeindruck 
Bild 3.1.19: Verlauf der Eindringtiefe durch Veränderung der Eindringkraft (a) und REM-Bild  
des Härteeindruckes (b) von S50 (SiC-TiC-TiB2; 50:25:25 mol %) 
 
Tabelle 3.1.5: Ergebnisse der Härtemessung bei S50 
Serie 
n = 7 
HM 
[N/mm²] 
HMs 
[N/mm²] 
HIT 
[N/mm²] 
EIT 
[kN/mm²] 
t2 
[s] 
Fmax 
[N] 
Mittelwert (xm) 13911 14266 22509 381 79 101 
st 488 283 1111 11 0 0 
  
Mechanische Eigenschaften im Dreistoffsystem SiC-TiC-TiB2 wurden von de Mestral et al. 
[DEM91] durch Entwicklung eines mathematischen Modells anhand von 16 experimentell be-
stimmten Punkten eingehend erforscht. Bild 3.1.20 zeigt die Mikrohärteverteilung in Abhängig-
keit von der Phasenzusammensetzung nach de Mestral et al.  
 
Bild 3.1.20: Einfluss der Phasenzusammensetzung auf die Härte im System SiC-TiC-TiB2 bei 
Raumtemperatur [DEM91] 
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Bild 3.1.21 zeigt die REM-Aufnahmen des Risswachstums nach Härteeindrücken auf S100 
(Bild 3.1.21a) und S50 (Bild 3.1.21b). Im Vergleich zu SSiC ist an dem Verbundwerkstoff S50 
eine Veränderung bzw. Verhinderung der Rissausbreitung zu sehen. Die Einlagerung von Teil-
chen einer zweiten Phase kann zur Beeinflussung des Bruchverhaltens und zur Verbesserung der 
mechanischen Eigenschaften des Matrixmaterials führen. Dieses Verhalten macht sich auch in 
den mechanischen Eigenschaften insbesondere durch eine Zunahme der Bruchzähigkeit (KIC) 
von S50 bemerkbar (vgl. Tabelle 3.1.1).  
 
     
a) SSiC  b) S50 
Bild 3.1.21: Risswachstum bei S100 (a) und S50 (b) 
 
TiC besitzt die niedrigste Bruchzähigkeit im Gefüge von S50. Chermant et al. [CHE78] führen 
diese hohe Sprödigkeit von TiC auf die Grenzen zwischen Carbid-Carbid und zwischen den 
TiC-Kristallen selbst zurück, wobei die inter- und intrakristalline Festigkeit annähernd gleich ist. 
Der Hauptgrund für die Verbesserung der mechanischen Eigenschaften bei der Probe S50 ist der 
Rissablenkungsmechanismus (s. Bild 3.1.27b). Nach Doan [DOA88] beträgt die radiale Eigen-
zugsspannung (σr) an der Grenzfläche Teilchen/Matrix, die aufgrund der Unterschiede der ther-
mischen Ausdehnungskoeffizienten von SiC, TiC und TiB2 entsteht, beim SiC-TiC-
Verbundwerkstoff 1 GPa und bei dem SiC-TiB2-Verbudwerkstoff 1,8 GPa. Sie führt bei der 
Wechselwirkung zwischen einem wachsenden Riss mit den Teilchen im Bruchvorgang zur 
Rissverzweigung, Rissflankenreibung und hauptsächlich zur Rissgeometrieänderung durch Ab-
lenkung, die mit steigendem Volumenanteil an Teilchen zunimmt. Die Einlagerung von TiB2, 
das einen anisotropen thermischen Ausdehnungskoeffizienten besitzt, bedingt durch seine hexa-
gonale Kristallstruktur mit der Raumgruppe D‘6H-C6, führt zu besonders hohen lokalen Eigen-
spannungskonzentrationen, das wiederum die Bruchresistenz des Matrixmaterials erhöht. 
 
3.1.4 Thermische Eigenschaften 
Für die Hochtemperaturanwendung von Keramiken sind thermische Eigenschaften wie spezifi-
sche Wärmekapazität (cp), Wärmeleitfähigkeit (λ) und thermische Diffusivität (D) wichtige 
Kenngrößen. Eine Datensammlung bezüglich der temperaturabhängigen Eigenschaften von 
SSiC wurde von Munro [MUN97] durchgeführt (Tabelle 3.1.6). 
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Tabelle 3.1.6: Eigenschaften von SSiC in Abhängigkeit von der Temperatur [MUN97] 
 
Temperatur [°C] 
Eigenschaft 
20 500 1000 
α von 0°C [10-6/K] 1,1 4,4 5,0 
ρ [g/cm³] 3,16 3,14 3,11 
c [J/g·K] 0,715 1,086 1,24 
λ [W/m·K] 114 55,1 35,7 
H (Vickers, 1kg) [GPa] 32 17 8,9 
D [cm²/sec] 0,50 0,16 0,092 
E [GPa] 415 404 392 
δ4B [MPa] 359 359 397 
KIC [MPa·m1/2] 3,1 3,1 3,1 
Poissonszahl (ν) 0,16 0,159 0,157 
  
An dem S50-Verbundwerkstoff wurde die thermische Diffusivität (D), die spezifische Wärme 
(cp) und die thermische Ausdehnung (α) von Raumtemperatur bis 1 000 °C bestimmt. Die Tem-
peratur-Dichte-Abhängigkeit wurde unter Annahme isotroper Ausdehnung aus der Dichte (ρ) 
bei Raumtemperatur und dem gemessenen linearen thermischen Ausdehnungskoeffizienten er-
mittelt. Der Ausdehnungskoeffizient wurde mittels Dilatometrie nach DIN 51 045 -1 mit dem 
Dilatometer 402 E von NETZSCH Gerätebau GmbH, Selb gemessen. Die Bestimmung der spe-
zifischen Wärmekapazität wurde durch dynamische Differenzkalorimetrie nach DIN EN 821 -3 
mit dem Differenzkalorimeter DSC 404 von NETZSCH Gerätebau GmbH, Selb durchgeführt. 
Die Messung der thermischen Diffusivität erfolgte durch Laser-Flash-Analyse nach DIN EN 
821 -2 mit Laser-Flash-Apparatur LFA 427 von NETZSCH Gerätebau GmbH, Selb. Die Wär-
meleitfähigkeit setzt sich aus dem Produkt von thermischer Diffusivität (D), spezifische Wär-
mekapazität (cp) und Dichte (ρ) zusammen (Gl. 3.1.6). 
 
ρ⋅⋅=λ pcD      Gl. 3.1.6 
 
Die Wärmeleitfähigkeit beeinflusst die reibbedingte Temperaturerhöhung (TR) (s. Gl. 3.6.1). Die 
Ergebnisse zur Bestimmung der Wärmeleitfähigkeit von S50 bei Temperaturen bis 1000°C sind 
in Tabelle 3.1.7 zusammengefasst. Die relativen Fehler der angegebenen Wärmeleitfähigkeits-
werte (Messunsicherheit (u) < 15 %) ergeben sich aus der Summe der relativen Fehler der Ein-
zelmessungen. 
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Tabelle 3.1.7: Eigenschaften von S50 in Abhängigkeit von der Temperatur 
 
T 
[°C] 
α  
[10-6/K] 
u < 5 % 
ρ  
[g/cm³] 
u < 5 % 
cp  
[J/g·K] 
u < 5 % 
D 
[cm²/sec] 
u < 5 % 
λ  
[W/m·K] 
u < 15 % 
50 4,75 3,90 0,661 0,353 91 
100 4,85 3,90 0,736 0,278 80 
200 5,04 3,89 0,849 0,219 72 
300 5,23 3,88 0,921 0,190 68 
400 5,42 3,88 0,959 0,172 64 
500 5,61 3,87 0,986 0,159 61 
600 5,81 3,86 1,009 0,150 58 
700 6,00 3,85 1,021 0,142 56 
800 6,19 3,84 1,033 0,135 54 
900 6,38 3,84 1,034 0,130 52 
1000 6,57 3,83 1,047 0,125 50 
  
 
 
Bild 3.1.22 zeigt die thermische Diffusivität als Funktion der Temperatur bis 1 000 °C am S50 
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Bild 3.1.22: Die thermische Diffusivität von S50 bis 1 000 °C 
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3.2 Charakterisierung des statischen Oxidationsverhaltens mittels ChemSage Ver. 4.22, 
TG-MS, in situ XRD, REM+EDX, TOF-SIMS und Tastschnittmessung 
Das Oxidationsverhalten von Grund- und Gegenkörper innerhalb eines Tribosystems ist für das 
Hochtemperaturverhalten unter tribologischer Beanspruchung von entscheidender Bedeutung. 
Die in situ Beobachtung bzw. das Verständnis des tribologischen Oxidationsverhaltens ist auf-
grund der unkontrollierbaren Blitztemperaturen und der Dynamik in der tribologischen Grenz-
fläche nicht möglich. Das statische Oxidationsverhalten der Phasen SiC, TiC und TiB2 wurde in 
Kapitel 2.4.3. auf der Basis der in der Literatur vorhandenen Ergebnisse beschrieben.  
Die statische Oxidation bei SiC-TiC-TiB2-Verbundwerkstoffen läuft über die Oxidation der ein-
zelnen Partikel SiC, TiC, TiB2 und über die Wechselwirkung der einzelnen Oxidationsprodukte 
untereinander. Die Oxidationsuntersuchungen im Dreistoffsystem SiC-TiC-TiB2 wurden am 
Werkstoff S50 durchgeführt. 
Bild 3.2.1 zeigt die Veränderung der Gibbs-Energie von einigen möglichen Reaktionen von SiC 
mit O2 zwischen 0 °C und 1 000 °C. Die Berechnung der Gibbs-Energie wurde mit Hilfe des 
Computerprogramms Chemsage Ver. 4.22 durchgeführt. Sie beruht auf der Berechnung der 
Stoffmengenanteile der beteiligten Phasen im thermodynamischen Gleichgewicht. Die zugrun-
deliegenden thermodynamischen Daten für die reinen Komponenten entstammen der SGTE-
Datenbank für reine Stoffe. Auffallend sind hier die relativ temperaturunabhängigen Werte für 
die Gibbs-Energie der Reaktionen 1 bis 3 mit niedrigstem ∆G-Wert. Die Reaktionsgleichungen 
4 und 5 (Tabelle 3.2.1) zeigen mit zunehmender Temperatur eine Abnahme von ∆G und damit 
eine Erhöhung der Wahrscheinlichkeit zur Reaktion (Bild 3.2.1). Die Reaktionen 1 bis 3 würden 
im Vergleich zu den Reaktionen 4 und 5 bei Temperaturen bis 1 000 °C bevorzugt ablaufen. 
Die Berechnung der Oxidationsreaktionen von SiC wurde auf ein Gesamtdruck von 1 bar und 
einen Sauerstoffumsatz von 1 mol bezogen. Die folgenden Tabellen über das Oxidationsverhal-
ten der einzelnen Phasen sollen nur richtungsweisend sein. Tabelle 3.2.1 zeigt fünf ausgesuchte 
mögliche Oxidationsreaktionen von SiC.  
 
 
Bild 3.2.1: Bildungsenergien einiger möglicher Oxidationsreaktionen von SiC bis 1 000 °C be-
zogen auf einen Sauerstoffumsatz von 1 mol 
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Tabelle 3.2.1: Mögliche Oxidationsreaktionen von SiC  
 Oxidationsreaktion 
1) SiC (α-SiC) + 3/2O2 (g) Æ SiO2 (Cristobalit) + CO (g) 
2) SiC (α-SiC) + 3/2O2 (g) Æ SiO2 (l) + CO (g) 
3) SiC (α-SiC) + 2O2 (g) Æ SiO2 (Cristobalit)+ CO2 (g) 
4) SiC (α-SiC) + O2 (g) Æ Si + CO2 (g) 
5) SiC (α-SiC) + 1/2O2 (g) Æ Si + CO (g) 
 
Bild 3.2.2 zeigt die Veränderung der Gibbs-Energie als Funktion der Temperatur einiger mögli-
cher Oxidationsreaktionen von TiC bezogen auf einen Sauerstoffumsatz von 1 mol. Tabelle 
3.2.2 zeigt fünf ausgesuchte mögliche Oxidationsreaktionen von TiC.  
 
 
Bild 3.2.2: Bildungsenergien einiger möglicher Oxidationsreaktionen von TiC bis 1 000 °C be-
zogen auf einen Sauerstoffumsatz von 1 mol 
 
Tabelle 3.2.2: Einige mögliche Oxidationsreaktionen von TiC 
 
 Oxidationsreaktion 
1) TiC + 3/2O2 (g) Æ TiO2(Rutil) + CO (g) 
2) TiC + 3/2O2 (g) Æ TiO2(Anatas) + CO (g) 
3) TiC + 2O2 (g) Æ TiO2(Rutil) + CO2 (g) 
4) 3TiC + 4O2 (g) Æ Ti3O5 + 3CO (g) 
5) 2TiC + 5/2O2 (g) Æ Ti2O3 + 2CO (g) 
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Bild 3.2.3 zeigt die Veränderung der Gibbs-Energie als Funktion der Temperatur einiger mögli-
cher Oxidationsreaktionen von TiB2 bezogen auf einen Sauerstoffumsatz von 1 mol. Die folgen-
de Tabelle zeigt fünf ausgesuchte mögliche Oxidationsreaktionen von TiB2 (Tabelle 3.2.3). 
 
 
Bild 3.2.3: Bildungsenergien einiger möglicher Oxidationsreaktionen von TiB2 bis 1 000 °C 
bezogen auf einen Sauerstoffumsatz von 1 mol 
 
Tabelle 3.2.3: Mögliche Oxidationsreaktionen von TiB2 
 Oxidationsreaktion 
1) 2TiB2 + 9/2 O2 Æ Ti2O3 + 2B2O3 
2) 3TiB2 + 7O2 Æ Ti3O5 + 3B2O3 
3) TiB2 + 5/2O2 Æ TiO2 (Rutil) + B2O3 
4) TiB2 + 5/2O2 Æ TiO2 (Anatas) + B2O3 
5) TiB2 + 5/2O2 Æ TiO2 (Rutil) + B2O3(g) 
 
TiC ist weniger oxidationsbeständig als TiB2 [MCD59]. Die Oxidationsgeschwindigkeit der drei 
Phasen SiC, TiC und TiB2 zeigt mit zunehmender Temperatur in bestimmten Temperaturberei-
chen Unterschiede. Untersuchungen von Al-Robayie [ALR92] zeigen eine stärkere Oxidations-
neigung von SiC-TiB2 als SiC-TiC, wobei beide wiederum eine höhere Oxidationsrate haben als 
das monolithische SiC. An einer nach der Sinterung pulverisierten S50-Probe wurde eine rönt-
gendiffraktometrische Phasenanalyse (Gerät: STADI P COMBI, Hersteller: STOE & CIE 
GmbH) in situ durchgeführt. Im Temperaturbereich von 23 bis 850 °C betrug die Aufheizrate 5 
°C/min. Die Analyse wurde mit 50 °C-Schritten in Luft im Winkelbreich von 2θ = 15° bis 55° 
durchgeführt. Bild 3.2.4 zeigt das Oxidationsverhalten von S50 mittels in situ Röntgenphasen-
analyse bis 850 °C in Luft. 
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Bild 3.2.4: In situ Röntgenphasenanalyse von S50 bis 850 °C in Luft 
 
Die Beobachtung des Oxidationsverhaltens von S50 zeigt bis 450 °C keine Veränderung im 
Phasenbestand. Im Temperaturbereich von 500 bis 850 °C wurde eine Veränderung der Peak-
intensität bzw. Phasenneubildung festgestellt. Im folgenden werden Phasenanalysen bei Tempe-
raturen von 23 °C (RT), 650 °C und 850 °C dargestellt (Bild 3.2.5). 
 
 
a) Phasenanalyse am Ausgangsstoff S50 bei Raumtemperatur 
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b) Phasenanalyse am Ausgangsstoff S50 bei 650 °C mit Nachweis von Anatas und Rutil neben-
einander 
 
 
 
 
c) Phasenanalyse am Ausgangsstoff S50 bei 850 °C mit Nachweis von Rutil 
 
Bild 3.2.5: Röntgenphasenanalyse am S50 bei RT (a), 650 °C (b) und 850 °C (c) mittels in situ 
durchgeführter Röntgenphasenanalyse (S = SiC, T = TiC, B = TiB2, A = TiO2 (Anatas),  
R = TiO2 (Rutil)) 
 
Basierend auf den Ergebnissen der Phasenanalysen kann das statische Oxidationsverhalten von 
S50 in folgende Temperaturbereiche eingeteilt werden.  
23 °C < T < 450 °C: Außer den Ausgangsstoffen SiC, TiC und TiB2 konnten keine neuen Pha-
sen identifiziert werden.  
500 °C < T < 850 °C: Bei 500 °C wurde eine deutliche Abnahme der Peakintensität inbesondere 
der TiB2-Phase beobachtet. Diese Intensitätsabnahme dauert bis 650 °C an. Die bei Temperatu-
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ren von 500 °C bis 650 °C anhaltende Abnahme bzw. Verschwinden der Intensitäten ist insbe-
sondere an dem Peak bei ca. 2θ = 27°, der als TiB2 identifiziert wurde, deutlich zu erkennen. Die 
Abnahme des TiB2-Peaks in diesem Temperaturbereich kann auf die Bedeckung der TiB2-
Körner durch eine amorphe Schicht zurückgeführt werden. Mit einer Schmelztemperatur von 
450 °C (vgl. Tabelle 3.2.4) kann das B2O3 bei diesen Temperaturen flüssig vorliegen, das wie-
derum die darunter liegende kristalline Körner bedeckt und somit die Röntgenphasenanalyse 
erschwert bzw. verhindert. Die Abnahme der TiB2-Intensität in diesem Temperaturbereich und 
das Vorliegen des flüssigen B2O3 korrelieren mit Arbeiten von Senda [SEN96] am monolithi-
schen TiB2.  
Ab 500 °C wurde Anatas (TiO2) mit einem Intensitätsmaximum bei 650 °C als eine Übergangs-
phase beobachtet, die oberhalb von 700 °C wieder verschwindet. Anatas wandelt sich bei höhe-
ren Temperaturen in Rutil um [SHA65]. Der Existenzbereich von Anatas kann durch seinen 
Peak unter anderem bei ca. 2θ = 48° verfolgt werden. Untersuchungen von Shimada et al. 
[SHI01] an TiC zeigen Parallelitäten bezüglich der 700 °C-Marke als obere Grenze für die  E-
xistenz von Anatas. Im Gegensatz zu Arbeiten von Stewart et al. [STE7] wurde die irreversibel 
Phasenumwandlung von Anatas in Rutil anstatt bei 600 °C schon ab 550 °C beobachtet. Der 
Rutil-Peak u. a. bei ca. 2θ = 54° zeigt den Beginn der Rutil-Phase bzw. dessen Tendenz zur In-
tensitätszunahme mit zunehmender Temperatur bis zum Ende des Experimentes bei 850 °C. 
Diese Ergebnisse korrelieren mit Oxidationsuntersuchungen von Xiao et al. [XIA99] an reakti-
onsgesinterten C-SiC-TiC-TiB2-Verbundwerkstoffen bei 800 °C, wobei auch hier mittels Rönt-
genphasenanalyse nur noch Rutil als kristalline Oxidphase nachgewiesen wurde. 
Die Phasen SiO2 und B2O3 liegen amorph vor und konnten daher röntgenographisch nicht nach-
gewiesen werden. Untersuchungen des Oxidationsverhaltens an C-SiC-TiC-TiB2- [XIA99] und 
SiC-TiB2-Verbundwerkstoffen [YAM97] zeigen eine Tendenz zur Bildung eines Borosilicatgla-
ses (SiO2·B2O3) bei hohen Temperaturen. Dabei wird B2O3 in SiO2 gelöst [YAM97].  
Die Gewichtsveränderung und die Bestimmung der freigesetzten Gase im Temperaturbereich 
von RT bis 900 °C wurde mittels Thermogravimetrie mit Massenspektrometer (TG-MS) ermit-
telt (TG mit simultaner DTA, Hersteller: Setaram, Gerätetyp: TAG24; mit TG gekoppelte Mas-
senspektrometer, Hersteller: Balzers AG, Gerätetyp: Balzers Instruments, Thermostar GSD 
300T3). Für die Messung wurde 24,66 mg der pulverisierten Probe abgewogen. Folglich wurde 
die Probe in einem Gasgemisch von 75 % Ar, 25 % O2 mit einer Aufheizrate von 5 °C/min und 
nach einer Haltezeit von 60 Minuten bei 800 °C bis auf 900 °C aufgeheizt. Der Versuch wurde 
nicht in Luft durchgeführt, da der Stickstoff (N2) in Luft mit Kohlenmonoxid (CO) die gleiche 
Massenzahl von 28 besitzt und damit dessen Nachweis stören würde. Bild 3.2.6a zeigt die Ge-
wichtsveränderung bzw. den Oxidationsablauf und die Freisetzung der Gase bis 900 °C. Bei 
Temperaturen oberhalb von 350 °C tritt eine Gewichtszunahme ein. Bei 800 °C wurde eine Ge-
samtgewichtszunahme von 30 % beobachtet. Die DTA-Analyse weist auf exotherme Reaktionen 
hin, die ihre Maxima bei ca. 500 °C und 700 °C erreichen. Bild 3.2.6b zeigt die freigesetzten 
Gase währen der Oxidation von S50 (SiC-TiC-TiB2; 50:25:25 mol %) als Funktion der Tempe-
ratur bis 900 °C. 
CO und CO2 waren immer gemeinsam nachweisbar. Ab 400 bis 450 °C beginnt eine starke Frei-
setzung beider Gase mit einem Maximum bei ca. 500 °C. Zwischen 600 und 700 °C gibt es er-
neut ein kleineres Abgabemaximum. Ab ca. 700 °C setzt eine starke Abgabe beider Gase ein, 
die während der Haltezeit bei 800 °C langsam abnimmt und bei weiterem Temperaturanstieg 
wieder einsetzt. Die Ergebnisse der Freisetzung der Gase mit dem Beginn ab ca. 400 bis 450 °C 
korrelieren mit den Ergebnissen der Röntgenphasenanalyse, wo auch hier ein Oxidationsbeginn 
bei 450 °C beobachtet wurde. Die erreichten Abgabemaxima bei ca. 500 °C und 700 °C zeigen 
ab 500 °C den Beginn der Anatas-Bildung und bei 700 °C das Ende der Anatas-Bildung bzw. 
die vollständige Umwandlung von Anatas in Rutil. Während der Oxidation im Temperaturbe-
reich von RT bis 900 °C wurden keine anderen Gasentwicklungen beobachtet. 
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a) Gewichtsveränderung durch Oxidation mit zunehmender Temperatur bis 900 °C 
 
 
 
b) Gasfreisetzung während der Oxidation mit zunehmender Temperatur bis 900 °C 
 
Bild 3.2.6: Ermittlung der Gewichtsveränderung (a) mit der Temperatur und der freigesetzten 
Gase (b) in Luft bis 900 °C mittels TG-MS  
 
Die Wachstumsgeschwindigkeit der Oxidschichtdicke auf polierten S50-Proben wurde unter 
Luft bei 800 °C durch Variation der Oxidationsdauer untersucht. Die Proben wurden im Muffel-
ofen mit einer Aufheizrate von 5 °C/min auf 800 °C hochgeheizt und bei dieser Temperatur 8, 
16 und 32 Stunden gehalten. Die entstandene Oxidschicht wurde auf ihre Oberflächentopogra-
phie sowie ihre Zusammensetzung hin untersucht.  
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Bild 3.2.7 zeigt REM-Aufnahmen von drei S50-Proben mit entsprechenden Rauheitsprofilen 
nach 8 Stunden (Bild 3.2.7b) und 16 Stunden (Bild 3.2.7c) statischer Oxidation bei 800 °C, so-
wie eine nicht voroxidierte Probe (Bild 3.2.7a). Aus den REM-Aufnahmen ist ersichtlich, dass 
die voroxidierten Proben im Vergleich zur nicht-voroxidierten Probe ein deutliches Oxidwachs-
tum auf der Oberfläche aufweisen. Die Rauheitsprofile zeigen infolge zunehmender  Oxidati-
onsdauer eine Erhöhung des Mittenrauhwertes (Ra = CLA) von Ra = 0,03 µm vor der Oxidation 
auf Ra = 0,32 µm, nach 16 Stunden Oxidation. Aufgrund der unterschiedlichen Oxidationsge-
schwindigkeit einzelner Körner im Gefüge wird die Probenoberfläche mit zunehmender Oxida-
tionsdauer poröser. 
 
     
 
   no ox.           CLA = 0.03 µm
 1 µm
500 µm
 8 h  ox.          C LA  =  0 .21  µm 1 6  h  o x .          C L A  =  0 .3 2  µ m
 
a) tox = 0 h b) tox = 8 h  c) tox = 16 h  
 
Bild 3.2.7: REM-Aufnahmen mit Rauheitsprofilen der S50-Proben nach unterschiedlicher stati-
scher Oxidationsdauer von 0 (a), 8 (b) und 16 (c) Stunden bei 800 °C  
 
Ein ausgewählter Bereich aus dem REM-Gefügebild der oxidierten S50-Probe wurde auf die 
Verteilung der einzelnen Elemente mittels EDX untersucht. Das Ziel dieser Untersuchung war 
den Wachstumstrend der Oxidschicht als Funktion der Oxidationsdauer zu ermitteln. Bild 3.2.8 
zeigt eine REM-Aufnahme und die daraus ermittelte Elementverteilungsanalyse nach einer Oxi-
dationsdauer von 8 Stunden bei 800 °C. Weitere REM-Aufnahmen zeigen die Bilder 3.2.9 und 
3.2.10 nach einer Oxidation von 16 und 32 Stunden bei 800 °C mit entsprechenden Elementver-
teilungsbildern. 
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a) 
 
     
b) Si Ti 
 
     
O B C 
 
Bild 3.2.8: REM-Übersichtsbild (a) und der daraus ausgesuchte Bereich (b) mit Elementvertei-
lungsanalysen von Si, Ti, O, B und C nach einer Oxidationsdauer von 8 Stunden bei 800 °C 
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a) 
 
     
b) Si Ti 
 
     
O B C 
 
Bild 3.2.9: REM-Übersichtsbild (a) und der daraus ausgesuchte Bereich (b) für die Verteilungs-
analyse von Si, Ti, O, B und C nach einer Oxidationsdauer von 16 Stunden bei 800 °C 
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a) 
 
     
b) Si Ti 
 
     
O B C 
 
Bild 3.2.10: REM-Übersichtsbild (a) und der daraus ausgesuchte Bereich (b) mit Elementvertei-
lungsanalysen von Si, Ti, O, B und C nach einer Oxidationsdauer von 32 Stunden bei 800 °C 
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Nach 8 Stunden Oxidation bei 800 °C besteht die Oxidschicht vorwiegend aus Ti-, O- und Si – 
Verbindungen. Aus der in situ durchgeführten Röntgenphasenanalyse (s. Bild 3.2.4 und Bild 
3.2.5) geht hervor, dass Oxide von Ti-Verbindungen im S50-Verbundwerkstoff bei 800 °C in 
Form von Rutil vorliegen. Aus dem REM-Bild sind Kristalle im Bereich der Ti-Verteilung zu 
sehen, während im Bereich der Si-Verteilung keine Kristalle beobachtet werden. Die B-
Verteilung zeigt geringe Mengen an Bor. Die Elementverteilungsanalyse von C belegt, dass die 
Oxidschicht das nichtoxidische Grundmaterial nicht vollständig bedeckt. Die geringe C-Menge 
könnte auch aus der Rissentstehung in der Oxidschicht bzw. aus der Freisetzung des nichtoxidi-
schen Grundmaterials resultieren. Das Bild 3.2.9 zeigt die REM-Aufnahme nach einer Oxidati-
on von 16 Stunden bei 800 °C mit entsprechenden Elementverteilungsbildern. Bei 800 °C 
nimmt die Ti-Menge mit zunehmender Oxidationsdauer in der Oxidschicht zu, während Silici-
um unter dem schneller wachsenden Titanoxid bzw. Rutil verschwindet (Bild 3.2.8 bis Bild 
3.2.10). Mit zunehmender Oxidationsdauer nimmt auch die Kristallinität der Oxidschicht zu. 
Dies deutet auf die Zunahme der Rutil-Menge in der Oberfläche mit zunehmender Oxidations-
dauer hin. Dies ist eine Übereinstimmung mit röntgenographischen Untersuchungen, wo Rutil 
als einzige kristalline Phase identifiziert wurde. Bor konnte in geringen Mengen vor allem bei 
geringerer Oxidationsdauer beobachtet werden.  
In der Literatur wird eine Tendenz der Oxide SiO2 und B2O3 zur Bildung eines Borosilicat-
glases beschrieben [XIA99, ACC54]. B- bzw. B2O3-Zusätze führen infolge einer homogenen 
Glasphasenbildung mit SiO2 vor allem bei hohen Temperaturen bis 1200 °C [SCH79/II] zur 
Zunahme der Oxidationsrate von SiC [WIE60] und damit zur Abnahme der Viskosität von SiO2. 
Hierbei wird offenbar die Diffusion erleichtert. Mit Erhöhung der Temperatur über 1200 °C 
verdampft B2O3 aus den Glasschichten [SCH79/II]. Auf den voroxidierten Flächen wurde bei 
Raumtemperatur ebenfalls eine röntgenographische Phasenanalyse durchgeführt (Gerät: Philips 
PW 1710). Die Auswertung der Ergebnisse zeigt neben dem Ausgangsmaterial als einzige neu-
gebildete kristalline Phase ebenfalls Rutil (Bild 3.2.11). Es konnte kein kristallines SiO2 oder 
B2O3 nachgewiesen werden. Dies führt zu der Annahme, dass die Oxide SiO2 und B2O3 amorph 
vorliegen, wahrscheinlich unter Bildung eines B2O3ּSiO2-Glases (s. Tg in Tabelle 3.2.4). Pique-
ro et al. [PIE95] berichten, dass das während der statischen Oxidation von RCVD-SiC-B4C ge-
bildete SiO2ּB2O3-Glas bis zur einer Temperatur von 900 °C einen besseren Oxidationsschutz 
darstellt als die auf SiC gebildete SiO2-Schicht oder die auf TiC gebildete TiO2-Schicht. 
 
 
Bild 3.2.11: Phasenanalyse auf den voroxidierten SiC-TiC-TiB2-Proben nach unterschiedlicher 
Voroxidationsdauer  
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Die Erhöhung der Voroxidationsdauer hat qualitativ keinen Einfluss auf den Phasenbestand. 
Allerdings ändert sich die Menge der Phasenanteile auf der Probenoberfläche. Die quantitative 
Abschätzung der kristallinen (ohne Berücksichtigung des amorphen Anteils auf der Oberfläche) 
Phasenbestandteile nach 8, 16 und 32 Stunden Voroxidationsdauer zeigt eine parabolische Zu-
nahme des Rutil-Anteils mit zunehmender Oxidationsdauer (Bild 3.2.12). 
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Bild 3.2.12: Volumenanteil der Rutilmenge im Phasenbestand i.A.v. der Oxidationsdauer  
 
Die Untersuchungen bezüglich des statischen Oxidationsverhaltens von S50 zeigen, dass TiO2 
kristallin und SiO2 sowie B2O3 bzw. ein mögliches SiO2ּB2O3-Glas amorph vorkommen. In 
Tabelle 3.2.4 sind einige mechanischen und physikalischen Eigenschaften der Oxide zusam-
mengefasst. 
 
Tabelle 3.2.4: Einige Oxide mit ihren mechanischen und physikalischen Eigenschaften bei RT 
Oxid 
SiO2 
(Hoch-Cristobalit) 
SiO2*** 
(amorph) 
TiO2 
(Rutil) 
B2O3 
 
Borosilicatglas 
 
Eigenschaften      
ρ [g/cm³] 2,26 2,21 4,251 2,46 2,2 
Tsmp [°C] 17261 17261 18501 450 8002 
Kristallklasse tetragonal6 amorph tetragonal hexagonal amorph 
α  (RT-1000°C) [10-6/K] 0,51 n.b. 9,21 5 3,25 
λ [W/mK] 1,41 n.b. 5-8 n.b. 1,1 
cp [J/gK] n.b. n.b. n.b. n.b. 0,85 
E [GPa] 39,11 72,15-747 2061 57 60-64 
KIC [MPam1/2] n.b. 0,735-0,767 6,15 1,45 0,77 
HV 10001 8501(HV500) 8791 (HK) n.b. 4,1(HK. [GPa]) 
Nanohärte (Hn) [GPa] n.b. 10,63 n.b. n.b. n.b. 
Poissonszahl (ν) n.b. 0,17 n.b. n.b. n.b. 
1 [MAT03], 2 Erweichungspunkt, 3 [ZUM01], 4 [PAU68], 5 aus der NIST-Datenbank www.ceramics.nist.gov, 
6[MAT93], 7 [STO94] 
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Innerhalb einer Versuchsreihe wurden die nach der statischen Oxidation entstandenen Oxid-
schichten mittels eines Flugzeitmassenspektrometers (TOF-SIMS: Time-of-Flight Secondary 
Ion Mass Spectrometry; Gerät: PHI TRIFT III, Physical Electronics) auf ihre Schichtdicke hin 
untersucht. Die Informationstiefe bei dieser Methode ist relativ gering und umfasst abhängig 
von der Energie und der Intensität des Ionenstrahls nur die oberste monoatomare Schicht 
[HAN89]. Somit dient die Methode der Charakterisierung der auf der Oberfläche vorhandenen 
Elemente. Durch Absputtern und wiederholtes Messen kann ein Tiefenprofil der Werkstoffober-
fläche erstellt werden. Die Funktionsweise bzw. Messtechnik bei der TOF-SIMS-Methode kann 
wie folgt beschrieben werden. Bei der Bestrahlung einer Festkörperoberfläche mit Ionen (hier 
Ga+-Ionen) werden sekundäre Teilchen erzeugt, die neutral oder geladen sein können. Die gela-
denen Teilchen (Sekundärionen) können mit einem Massenspektrometer nachgewiesen werden. 
Das Verhältnis von Ladung zur Masse der erzeugten Ionen kann mit Flugzeitmethoden be-
stimmt werden [RAI92]. Die Ionen werden mit Vervielfachern einzeln gezählt. Folgende Tabel-
len (Tabelle 3.2.5-6) geben die Parameter zum Absputtern und Analysieren der Oxidschicht 
wieder.  
 
Tabelle 3.2.5: Sputterparameter  Tabelle 3.2.6: Analysenparameter 
Gun Ar  Gun Ga 
Spannung [keV] 5  Spannung [keV] 15 
Stromstärke [nA] 140,00  Stromstärke [pA] 0,70 
Fläche [µm²] 100x100  Fläche [µm²] 49,8x49,8 
Primäre Dosis [Ionen/cm²] 4,14·1018    
 
Die Sputterrate der Oxidschicht wurde experimentell ermittelt. Hierbei wurde die Oxidschicht 
durch Absputtern und wiederholtes Messen ihrer Bestandteile bis zum Erreichen des nichtoxidi-
schen Grundmaterials abgesputtert. Nach Erreichen des Grundmaterials wurde die Schichtdicke 
profilometrisch bestimmt. Danach ergibt sich für die Oxidschicht auf S50 eine Sputterrate von 
3,9 nm/s. Bild 3.2.13 zeigt repräsentativ zwei TOF-SIMS-Analysen des Oxidschichtprofils.  
 
 
a) Oxidschichtanalyse nach einer Voroxidationsdauer von 2 Stunden 
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b) Oxidschichtanalyse nach einer Voroxidationsdauer von 32 Stunden 
Bild 3.2.13: TOF-SIMS-Anayse des Oxidschichtprofils nach einer Voroxidationsdauer von 2 (a) 
und 32 Stunden (b) auf S50 (S50 = SiC-TiC-TiB2; 50:25:25 mol %) 
 
Das Ende der Oxidschicht bzw. das Erreichen des Grundmaterials bei der jeweiligen Analyse 
wurde im Diagramm markiert (s. blaue Linie). Der Verlauf der Ti-Kurve im Bild 3.2.13b zeigt 
nach einer Oxidationsdauer von 32 Stunden eine plötzliche Veränderung innerhalb der Oxid-
schicht. Dies ist auf die starke Rauhigkeit der Oxidschichtoberfläche bei dieser Oxidationsdauer 
zurückzuführen.  
Bild 3.2.14 zeigt eine Auswertung der Ergebnisse der TOF-SIMS-Analyse zur Bestimmung der 
Oxidschichtdicke als Funktion der Oxidationsdauer (tox) bei 800 °C. Das statische Oxidations-
verhalten des S50-Verbundwerkstoffes bei 800 °C zeigt mit zunehmender Versuchsdauer eine 
Verlangsamung des Oxidschichtwachstums. Nach einer Oxidationsdauer von 32 Stunden er-
reicht die Oxidschicht eine Dicke von 10,7 µm.  
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Bild 3.2.14: Erhöhung der Oxidschichtdicke mit zunehmender Oxidationsdauer auf S50 bei   
800 °C 
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Um den Einfluss einer Oxidschicht auf die tribologischen Eigenschaften herauszufinden, wur-
den die voroxidierten Proben unter Gleitverschleißbedingungen bei 800 °C untersucht (vgl. Ka-
pitel 3.3.3 und 3.4.3).  
Bild 3.2.15 zeigt auf der Basis der gewonnenen Informationen eine Modellvorstellung des Oxi-
dationsverhaltens des S50-Verbundwerkstoffes. 
 
  
 
     zunehmende Oxidationsdauer 
 
Bild 3.2.15: Modell zum statischen Oxidationsverhalten von S50 (SiC-TiC-TiB2;50:25:25mol%) 
bei 800 °C mit zunehmender Oxidationsdauer 
 
Die Oxidationsgeschwindigkeit der Probekörper in einem Tribosystem kann eine dominierende 
Rolle bei den Verschleißmechanismen spielen. Die Erhöhung der Systemtemperatur beschleu-
nigt die Oxidationsgeschwindigkeit. Mit zunehmender Oxidmenge in der Grenzfläche können 
die Eigenschaften der Oxide wie z.B. Schmelztemperatur, Härte und Adhesivität zum Aus-
gangsstoff und die Kristallinität bzw. die Kristallstruktur eine führende Rolle für das tribologi-
sche Verhalten übernehmen. Die Ergebnisse der Untersuchungen über das statische Oxidations-
verhalten im System SiC-TiC-TiB2 haben ergeben, dass die monolithische S100-Keramik mit 
zunehmender Oxidationsdauer ein geringeres Oxidwachstum zeigt als der S50-
Partikelverbundwerkstoff.  
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3.3 Tribologisches Verhalten unter Schwingungsverschleißbedingungen 
Experimente unter Schwingungsverschleißbedingungen wurden unter Variation der Probekör-
perzusammensetzung im Dreistoffsystem SiC-TiC-TiB2 durchgeführt. Dabei wurde bei Raum-
temperatur unter ungeschmierten Bedingungen auch die relative Feuchte variiert. An ausgesuch-
ten Zusammensetzungen wurde auch der Einfluss des Gleitweges, der Kohlenstoffadditivmenge, 
der Porosität sowie des Gefüges untersucht. Bei hohen Temperaturen wurde unter Konstanthal-
tung der anderen Versuchsparameter der Einfluss der Probekörperzusammensetzung auf das 
Reibungs- und Verschleißverhalten untersucht. Als Gegenkörper wurden SSiC- und α-Al2O3-
Kugeln eingesetzt. 
 
3.3.1 Versuchsaufbau und Versuchsdurchführung 
Alle Schwingungsverschleißversuche wurden mit einer Kugel/Ebene-Probenanordnung durch-
geführt. Bild 3.3.1 zeigt das bei der BAM entwickelte Schwingungsverschleißtribometer für 
Raumtemperaturuntersuchungen [KLA95, KLA85]. Durch Einkapselung des Tribometers mit-
tels eines Kunststoffgehäuses ist eine geschlossene Atmosphäre bzw. die Variation der relativen 
Feuchte im Tribosystem möglich.  
 
 
 
Bild 3.3.1: Schematischer Aufbau des Schwingungsverschleißtribometers für Raumtemperatur-
versuche [KLA95] 
 
Die Schwingungsverschleißversuche bei hohen Temperaturen wurden an einem SRV-
Hochtemperaturtribometer nach DIN 51834-1 durchgeführt. Die Anordnung der Prüfkörper ist 
in Bild 3.3.2 sowohl schematisch als auch im Foto dargestellt. Die Temperaturerhöhung erfolgt 
hier über eine elektrische Widerstandsheizung unterhalb des Probentisches. Die Messung der 
Temperatur läuft über ein Thermoelement, das in der Versuchskammer eingebaut ist.  
Bild 3.3.3 zeigt eine Modelldarstellung des Tribosystems mit Probenanordnung für Schwin-
gungsverschleiß- und Gleitverschleißversuche. In technischen Systemen sind die Ausgangsgrö-
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ßen die Nutzgrößen [CZI92]. In einem Tribosystem werden die Eingangsgrößen über die Sys-
temstruktur in Nutzgrößen umgewandelt. Die Verlustgrößen stellen hierbei die tribologischen 
Parameter Reibungszahl und Verschleißkoeffizient dar. 
10 mm 
Fn 
∆x 
 
1 Prüfkammer 2 Aufnahmeblock 
3 Piezokraftmesselement 4  Grundprüfkörper - Halter 
5 Elektrische Widerstandsheizung 6 Widerstandsthermometer 
7 Oszillationsantriebs – Gestänge 8 Gegenkörper - Halter 
9 Gestänge der Belastungseinrichtung 10 Grundprüfkörper 
11 Gegenprüfkörper 
 
Bild 3.3.2: Foto und schematische Darstellung des SRV-Hochtemperaturtribometers 
 
{ }X
{ }Z
{ }Y
Systemstruktur
Eingangsgrößen Ausgangsgrößen
Verlustgrößen
Schwingungsverschleiß
Gleitverschleiß
 
Bild 3.3.3: Das Tribosystem mit Systemstruktur für Schwingungsverschleiß- und Gleitver-
schleißuntersuchungen 
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Die Versuchsparameter für Schwingungsverschleißversuche sind in Tabelle 3.3.1 zusammenge-
stellt. 
 
Tabelle 3.3.1: Prüfparameter zur Untersuchung des Schwingungsverschleißverhaltens 
{ }X  Eingangsgrößen: 
- Beanspruchungsart oszillierende Gleitbewegung 
- Bewegungsablauf zyklisch 
- Normalkraft (FN)  10 N 
- Schwingweite (∆x) 0,2; 0,8 mm 
- Zyklenzahl (n) 105; 6·105; 106 
- Frequenz (ν) 10; 20 Hz 
- Geschwindigkeit (v) 0,008 m/s usw. (Durchschnittsgleitgeschwindigkeit  
                                                wird berechnet durch: 
 
                                               
1000
2 ν⋅∆⋅= xv  
 
- Temperatur (T) RT; 250 (200); 500 (600); 800 (750) °C 
- Gleitweg (s) 40 bis 960 m 
- Voroxidationstemperatur 800 °C  
- Voroxidationsdauer 2; 4; 8; 16; 32 h 
Systemstruktur: 
- Grundkörper  Kugel (pin), SSiC; Al2O3 
  -- Eingriffsverhältnis 100 % 
- Gegenkörper   Ebene (disk); Werkstoffe aus dem System SiC-TiC-TiB2 
  -- Eingriffsverhältnis < 2 % 
- Umgebungsmedium Laborluft 
- relative Luftfeucht (r.F.) 1 bis 100 % (bei RT) 
- Zwischenstoff ohne 
- Reibungszustand Festkörperreibung 
- Flächenpressung (p0) z.B. p0 (SSiC/S50) = 1576 N/mm²; p0 (Al2O3/S50) = 1529 N/mm² 
{ }Z  Verlustgrößen: 
werden quantifiziert durch: 
- Reibungszahl (f) 
- Verschleißkoeffizient (k) 
{ }Y  Nutzgrößen: z.B.: Bewegung, Kraft, Drehmoment und Mechanische Energie 
 
 
Vor dem Versuch wurden alle Proben poliert (Ra ≤ 0,09 µm). Während des Versuches wurden 
die tribologischen Messgrößen Reibungskraft (FR) und linearer Gesamtverschleiß Wl kontinuier-
lich gemessen und mit einem PC-System aufgezeichnet. Nach jedem Versuch wurden die pla-
nimetrischen Verschleißbeträge an beiden Proben des Tribokontaktes profilometrisch durch Ab-
tastung der Verschleißspur mit einer Diamantspitze ermittelt. Daraus lassen sich der auf Lauf-
weg und Last normierte Einzel- und Gesamtverschleißkoeffizient ermitteln. Die Beschreibung 
des stationären Reibungsverhaltens erfolgte durch Mittelwertbildung der Reibungszahlen der 
zweiten Versuchshälfte. 
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3.3.2 Probengeometrie und Berechnungsgrundlagen 
Vor dem Versuchsbeginn tritt an der Gleitpaarung Stift /Scheibe durch die Normalkraft FN eine 
Kontaktdeformation δ0 der stationären Scheibe mit der rotierenden Scheibe auf, wodurch eine 
Kontaktfläche (A0) und ein Kontaktradius (r0) zu definieren ist. Die Ermittlung dieser Faktoren 
hängt von der Startbedingung am Kontaktpunkt ab. 
 
SiC-TiC-TiB2
∆ X, ν
FN
Al2O3
oder 
SSiC
10 mm
    
a) b 
Bild 3.3.4: Kugel/Ebene-Testkonfiguration (a) und Punktkontakt nach Hertz (b) [BEI95] 
 
Die Berechnung der Kontaktbedingungen erfolgt nach folgenden Gleichungen (Gl. 3.3.1-5).  
 
2
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2
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 Gl. 3.3.1 
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
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3 2
ges
2
N
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⋅⋅
⋅=δ
 Gl. 3.3.3 
2
00 rA ⋅π=  Gl. 3.3.4 
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2
N
2
ges
0 R
FE61p
⋅⋅⋅π=  Gl. 3.3.5 
 
Tabelle 3.3.2 zeigt die Startbedingungen für zwei ausgesuchte Tribopaarungen mit SiC und 
Al2O3 als Kugel. Daraus ist es ersichtlich, dass die Tribopaarung mit der SiC-Kugel eine um ca. 
3 % höhere Flächenpressung zu Beginn des Versuches besitzt als die Al2O3-Kugel. 
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Tabelle 3.3.2: Startbedingungen für tribologische Versuche 
 
Paarung Eges 
[MPa] 
r0 
[mm] 
A0 
[mm²] 
δ0 
[µm] 
pmax 
[MPa] 
SSiC/S50 224 802 0,055 0,01 0,606 1 576 
Al2O3/S50 214 974 0,056 0,01 0,624 1 529 
 
Die mathematische Auswertung der Verschleißexperimente und die Berechnung des normierten 
Gesamtverschleißkoeffizienten erfolgt auf der Basis der volumetrischen Verschleißbeträge an 
beiden Prüfkörpern mit den folgenden Gleichungen (Gl. 3.3.6-Gl. 3.3.9). 
 
Kugel: Kugel,l
2
2
2
2
2
1
Kugel,v W8
d
R
1
R
1
64
dd
W ⋅⋅π=


′−⋅
⋅⋅π=  Gl. 3.3.6 
 
Scheibe: qdisk,l
2
2
q
2
2
2
1
disk,v WxW8
d
Wx
R64
dd
W ⋅∆+⋅⋅π=⋅∆+′⋅
⋅⋅π=  Gl. 3.3.7 
 
disk,vKugel,vv WWW +=  Gl. 3.3.8 
 
nxF
W
sF
W
k
N
v
N
v
⋅∆⋅⋅=⋅= 2  Gl. 3.3.9 
 
d1 = Durchmesser der Verschleißspur auf der Kugel, senkrecht zur Gleitrichtung 
d2 = Durchmesser der Verschleißspur auf der Scheibe, senkrecht zur Gleitrichtung 
R =  Radius der Kugel 
R’ = Radius der gekrümmten Verschleißspur, bestimmt aus dem Profil 
Wl,Kugel = linearer Verschleiß an der Kugel 
Wl,disk = linearer Verschleiß an der Scheibe 
Wq = Planimetrischer Verschleiß an der Scheibe 
 
3.3.3 Schwingungsverschleißverhalten bei Raumtemperatur 
Über die tribologischen Eigenschaften im Dreistoffsystem SiC-TiC-TiB2 bei Raumtemperatur, 
sowie den Einfluss der relativen Luftfeuchte auf die Reibungszahl und die Verschleißrate liegen 
Ergebnisse aus der Literatur vor [WAE96/II, WAE98/II, SAS89, DON95]. Die aufgeführten 
Untersuchungsergebnisse bei Raumtemperatur dienen zur Vollständigkeit der tribologischen 
Untersuchungen im System SiC-TiC-TiB2. 
Alle Paarungen zeigen mit zunehmender relativer Luftfeuchte eine Abnahme der Reibungszahl. 
Dies wird vor allem auf die tribochemischen Reaktionen zurückgeführt, die durch die Einwir-
kung von Wasserdampf entstehen. Untersuchungen zur statischen Oxidation von SiC haben er-
geben, dass die Anwesenheit von Wasserdampf in der Atmosphäre die Oxidationsrate erhöht 
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[HAS88]. Dies führt zur Beschleunigung der Sauerstoffdiffusion und der Lösung der OH¯-Ionen 
durch die Oxidschicht [DON95].  
Der Gleitweg bzw. die Prüfdauer kann das tribologische Verhalten positiv oder negativ beein-
flussen [WAE03]. Bei zu kurz gewählten Versuchszeiten ergeben sich häufig durch Einlaufvor-
gänge bestimmte Werte, die nicht das stationäre Verhalten beschreiben. Es wurden daher ver-
gleichende Versuche mit zwei unterschiedlichen Laufzeiten (n = 105  und 6·105 Zyklen) mit ei-
ner Al2O3-Kugel als Gegenkörper bei einer Frequenz von 10 Hz in trockener, normaler und 
feuchter Luft durchgeführt. Dabei wurde eine Schwingweite von 0,8 mm eingestellt. Der Ge-
samtverschleißkoeffizient wurde aus dem volumetrischen Gesamtverschleißbetrag berechnet 
und beschreibt das Verschleißverhalten des Systems.  
Die Ergebnisse der „kurzen“ und „langen“ Versuche sind in Bild 3.3.5 graphisch dargestellt. Es 
ergeben sich nahezu für alle Paarungen mehr oder weniger deutliche Verringerungen des Ge-
samtverschleißkoeffizienten mit zunehmender Prüfdauer. In den Fällen, in denen eine deutliche 
Verringerung auftritt, ist dieses Verhalten durch eine Anfangsphase mit erhöhter Verschleißrate 
bestimmt, während in den Fällen, in denen die Werte der kurzen und langen Versuche überein-
stimmen, über den gesamten Versuch eine konstante Verschleißrate dominiert. Aus den in Bild 
3.3.5 zusammengestellten Ergebnissen können verschiedene Tendenzen abgelesen werden: 
 in den meisten Fällen ist der Gesamtverschleißkoeffizient in längeren Versuchen kleiner 
als in den kurzen Versuchen. Das kann erklärt werden durch eine Einlaufphase mit er-
höhter Verschleißrate. Nur Versuche mit längerer Laufzeit ermöglichen eine Bestim-
mung des stationären Verhaltens. 
 Die Verbundwerkstoffe SiC-TiC, SiC-TiB2 [WAE96] und SiC-TiC-TiB2 zeigen unter al-
len Umgebungsbedingungen einen signifikant geringeren Verschleiß als SiC. 
 Für SiC wird eine starke Abhängigkeit des Verschleißes von der Luftfeuchte festgestellt, 
mit stark abnehmendem Verschleiß bei zunehmender Luftfeuchte. 
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Bild 3.3.5: Gesamtverschleißkoeffizienten der Gleitpaarungen Al2O3/S100 (S100 = SSiC), 
Al2O3/T50 (T50 = SiC-TiC: 50:50 mol %) und Al2O3/S50 (S50 = SiC-TiC-TiB2: 
50:25:25mol%) unter ungeschmierten Bedingungen für verschiedene relative Luftfeuchte 
[WAE98/II] 
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Die in trockener Luft während der Versuche registrierten Verläufe von linearem Gesamtver-
schleiß Wl und Reibungszahl f für die Paarung Al2O3/S100 und Al2O3/S50 sind in Bild 3.3.6 
dargestellt.  
 
Zeit
  Zeit  
a) b) 
Bild 3.3.6: Zeitlicher Verlauf von linearem Gesamtverschleiß Wl und Reibungszahl f für Versu-
che mit Al2O3/S100 (a) und Al2O3/S50 (b) in trockener Luft [WAE98/II] 
 
Der Verschleiß zeigt in beiden Fällen die für die Kontaktgeometrie Kugel/Ebene typische (wur-
zelförmige) Krümmung und ist für Al2O3/S100 deutlich größer als für Al2O3/S50. Die Rei-
bungszahl (f) ist für Al2O3/S50 mit f ≈ 0,4 nur geringfügig niedriger als für Al2O3/S100 mit        
f ≈ 0,5, zeigt allerdings einen wesentlich glatteren Verlauf. Der Verlauf der Reibungszahl bei 
der Paarung Al2O3/S100 zeigt teilweise kurzzeitige Maxima die im Laufe des Versuches wieder 
verschwinden. Dieses Verhalten wird von Wäsche et al. [WAE98/II] auf die Unbeständigkeit 
der in der Grenzfläche entstandenen Zwischenschicht zurückgeführt, die immer wieder neuge-
bildet wird. Folglich führt die permanente Neubildung der Grenzschicht bzw. der kontinuierli-
che Abtrag der Zwischenschicht zum Verschleißanstieg, der am Verlauf des linearen Verschlei-
ßes deutlich wird. 
Die nachfolgen Versuche wurden unter Konstanthaltung anderer Parameter bei einer Schwing-
weite von 0,2 mm mit einer Zyklenzahl von 106 und einer Frequenz von 20 Hz durchgeführt. 
Der Einfluss der Porosität auf das Reibungs- und Verschleißverhalten wurde an der Zusammen-
setzung S34 (SiC-TiC-TiB2; 34:33:33 mol %) untersucht. Durch die Variation vom Pressdruck 
bei der Herstellung keramischer Grünkörper kann die relative Dichte bzw. die Porosität bei glei-
chem Sinterregime optimiert werden [YAR03]. Mit Hilfe dieser Methode wurden S34-
Verbundwerkstoffe mit einer relativen Dichte von 72,6 %, 94,4 % und 99,9 % hergestellt. Die 
Triboversuche wurden an den Paarungen SiC/S34 und Al2O3/S34 unter Variation der relativen 
Feuchte durchgeführt (Bild 3.3.7). Die Variation der Probekörperporosität bedeutet die Ände-
rung der mechanischen Eigenschaften sowie der Oberflächenbeschaffenheit. Dies führt unter 
tribologischen Bedingungen zur Änderung der lokalen Flächenpressung. Die in der Grenzfläche 
vorhandenen Poren können als Reservoir dienen.  
Bei beiden Tribopaarungen und bei allen relativen Feuchte-Werten zeigt die Reibungszahl einen 
Anstieg mit zunehmender relativer Dichte. Die Zunahme der relativen Dichte der Probekörper 
bedeutet gleichzeitig eine Abnahme ihrer Porosität. Die Paarung SiC/S34 bei einer relativen 
Feuchte von 4 % zeigt mit zunehmender relativer Dichte keine signifikante Veränderung der 
Reibungszahl. Im allgemeinen zeigt die Paarung Al2O3/S34 im Vergleich zu SiC/S34 niedrigere 
Werte. Bei niedriger relativer Feuchte zeigen beide Tribopaarungen höhere Reibungszahlen, die 
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mit zunehmender relativer Feuchte abnimmt. Der Grund für niedrige Reibungszahlen bei hoher 
Porosität und hoher relativer Feuchte kann der Reservoireffekt der Poren in der tribologischen 
Kontaktfläche sein. Der Grund für den hohen Verschleiß  
Im Gegensatz zur Reibungszahl zeigt der Gesamtverschleißkoeffizient bei allen relative Feuch-
te-Werten mit zunehmender relativer Dichte (abnehmende Porosität) eine Abnahme. Die Paa-
rung Al2O3/S34 zeigt bei dichten Proben (keine offene Porosität) niedrigeren Verschleiß als bei 
der Paarung SiC/S34.  
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a) Reibungszahl als Funktion der relativen Dichte bei den Paarungen SiC/S34 und Al2O3/S34 
unter Variation der relativen Feuchte 
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b) Gesamtverschleißkoeffizient als Funktion der relativen Dichte bei den Paarungen SiC/S34 
und Al2O3/S34 unter Variation der relativen Feuchte 
Bild 3.3.7: Einfluss der Porosität auf das Reibungs- (a) und Verschleißverhalten (b) unter Varia-
tion der relativen Feuchte der Tribopaarungen SiC/S34 und Al2O3/S34 (S34 = SiC-TiC-TiB2; 
34:33:33 mol %) 
Der Einfluss des Sinterhilfsmittels wurde durch die Variaton der Kohlenstoffadditivmenge un-
tersucht. In einem Bereich von 0 bis 4 g Kohlenstoff bezogen auf 100 g SiC-TiC-TiB2 Anteile 
kein signifikanter Unterschied im Reibungs und Verschleißverhalten festgestellt (Bild 3.3.8).  
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a) Reibungszahl als Funktion der relativen Feuchte bei den Paarungen SiC/TB60 und 
Al2O3/TB60 unter Variation der Kohlenstoffaddivmenge 
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b) Gesamtverschleißkoeffizient als Funktion der relativen Feuchte bei den Paarungen SiC/TB60 
und Al2O3/TB60 unter Variation der Kohlenstoffadditivmenge 
Bild 3.3.8: Einfluss der Kohlenstoffaddivmenge auf das Reibungs- (a) und Verschleißverhalten 
(b) unter Variation der relativen Feuchte der Tribopaarungen SiC/TB60 und Al2O3/TB60 
(TB60= SiC-TiC-TiB2; 20:20:60 mol %) 
 
Mittels Spark-Plasma gesinterter Probekörper werden in dieser Arbeit von den durch Gasdruck 
bzw. drucklos gesinterten Proben getrennt behandelt, da es durch verschiedene Herstellungsver-
fahren auch das tribologische Verhalten beeinflusst wird (Bild 3.3.9). Aufgrund dessen ist der 
Vergleich der Ergebnisse untereinander nur bedingt möglich. Bei Raumtemperatur wurden 
Schwingungsverschleißversuche unter Variation der relativen Feuchte und der Zusammenset-
zung gegen SiC- und Al2O3-Kugeln als Gegenkörper durchgeführt. Die Reibungszahl zeigt bei 
den monolithischen Eckpunkten größere Unterschiede (Bild 3.3.10a). TiC zeigt mit einer Rei-
bungszahl von    f = 0,25 den niedrigsten Wert, während TiB2 mit f = 0,87 den höchsten Wert 
besitzt. Bei allen anderen Zusammensetzungen liegt die Reibungszahl zwischen 0,38 ≤ f ≤ 0,72. 
Der Gesamtverschleißkoeffizient zeigt bei Zusammensetzungen, die TiC enthalten, generell 
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einen niedrigeren Wert (Bild 3.3.10b). Hier wurde der niedrigste Wert mit 1,19·10-6 mm³/Nm 
ermittelt. Werkstoffe ohne TiC zeigen höhere Gesamtverschleißkoeffizienten mit 5,72·10-
6≤k≤8,5·10-6 mm³/Nm. 
 
0,00 0,25 0,50 0,75 1,00
0,00
0,25
0,50
0,75
1,00 0,00
0,25
0,50
0,75
1,00
(TSPS100)(SSPS100) TiC/SiC+TiC+TiB2
TiB
2 /SiC+TiC+TiB
2
Si
C/
Si
C+
TiC
+T
iB 2
S34SPS
S52SPS
S86SPS
B88SPS
B41SPS
B22SPS
TiCSiC
TiB2 (BSPS100)
 
Bild 3.3.9: Zusammensetzung der bei Raumtemperatur untersuchten SPS-Proben 
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Bild 3.3.10: Reibungs-(a) und Verschleißverhalten (b) der mittels SPS hergestellten Proben un-
ter der Probenanordnung Al2O3(Kugel)/SPS-Probe(disk) bei einer relativen Feuchte von 50 %. 
a) Reibungszahl 
b) Gesamtverschleiß-
koeffizient 
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Der Einfluss des SiC-Anteils auf das Reibungs- und Verschleißverhalten wurde bei konstantem 
TiC:TiB2-Verhältnis unter drei verschiedenen relative Feuchte-Bedingungen untersucht (Bild 
3.3.11). Es wurden Kugeln aus SiC und Al2O3 eingesetzt. Die Paarung SiC/S100 zeigt einen 
wesentlich stärkeren Einfluss der relativen Feuchte als die restlichen Verbundwerkstoffe sowie 
die Al2O3/S100-Paarung. Die Reibungszahl zeigt generell bei allen Versuchen eine Abnahme 
mit zunehmender relativer Feuchte. Die Paarung SiC/S100 zeigt jedoch eine stärkere Abnahme 
der Reibungszahl bis auf f = 0,09, während die restlichen einen untereinander vergleichbaren 
Trend zeigen. Im allgemeinen liegt die Reibungszahl bei den Verbundwerkstoffen i.A.v. der 
relativen Feuchte zwischen 0,33 ≤ f ≤ 0,64. Der Gesamtverschleißkoeffizient zeigt bei der S100-
Probe sowohl mit SiC als auch mit Al2O3-Kugel einen abnehmenden Trend bei zunehmender 
relativer Feuchte. Die Variation der Phasenzusammensetzung bei den Verbundwerkstoffen zeigt 
keinen signifikanten Einfluss auf den Verschleiß, während der Einsatz der Al2O3-Kugel ver-
gleichsweise niedrigere Werte liefert als die SiC-Kugel. Der Einfluss der relativen Feuchte ist 
bei allen Paarungen mit Verbundwerkstoffen vernachlässigbar gering. Bei den Versuchen mit 
Verbundwerkstoffen liegt der Gesamtverschleißkoeffizient zwischen 0,22·10-6 mm³/Nm ≤ k ≤ 
2,05·10-6 mm³/Nm. 
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Bild 3.3.11: Zusammensetzung der untersuchten Proben unter Variation des SiC-Anteils bei 
konstantem TiC:TiB2-Verhältnis 
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Bild 3.3.12: Reibungs-(a) und Verschleißverhalten (b) i.A.v. SiC-Anteil bei der Tribopaarung 
SiC (Kugel)/Probe (Ebene) unter Variation der relativen Feuchte 
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Bild 3.3.13: Reibungs-(a) und Verschleißverhalten (b) i.A.v. SiC-Anteil bei der Tribopaarung 
Al2O3 (Kugel)/Probe (Ebene) unter Variation der relativen Feuchte 
b) Gesamtverschleißkoeffizient 
als Funktion der relativen 
Feuchte für variierte SiC-
Anteile  
a) Reibungszahl als Funktion 
der relativen Feuchte für variier-
te SiC-Anteile  
b) Gesamtverschleißkoeffizient 
als Funktion der relativen Feuchte 
für variierte SiC-Anteile  
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Der Einfluss des TiC-Anteils im binären Randsystem SiC-TiC wurde unter Variation der Pha-
senzusammensetzung und der relativen Feuchte untersucht (Bild 3.3.14). Die Reibungszahl zeigt 
bei allen Experimenten einen abnehmenden Trend mit zunehmender relativer Feuchte. Die Dif-
ferenzen zwischen den Reibungszahlen bei verschiedener relativer Feuchte werden mit zuneh-
mendem TiC-Anteil sowohl mit der SiC-Kugel als auch mit der Al2O3-Kugel kleiner und folg-
lich wird die Reibungszahl mehr unabhängiger von der Luftfeuchte. Der Verschleiß zeigt mit 
zunehmender relativer Feuchte einen ähnlichen Trend wie bei der Reibungszahl. Die Zusam-
mensetzung T84 (SiC-TiC; 16:84 mol %) zeigt vergleichsweise einen geringeren Einfluss der 
relativen Feuchte auf ihr Reibungs- und Verschleißverhalten. Bei den Untersuchungen wurde 
durch den Wechsel der Kugel keine signifikante Veränderung des Reibungs- und Verschleißver-
laufes festgestellt. Daraus resultiert, dass der Einfluss der relativen Feuchte auf Reibung und 
Verschleiß mit zunehmendem TiC-Anteil im binären System abnimmt.  
 
0,00 0,25 0,50 0,75 1,00
0,00
0,25
0,50
0,75
1,00 0,00
0,25
0,50
0,75
1,00
SiC TiC
TiB2
T84T74T50T36T28S 0
TiB
2 /SiC-TiC-TiB
2S
iC
/S
iC
-T
iC
-T
iB 2
TiC/SiC-TiC-TiB2  
Bild 3.3.14: Zusammensetzung der untersuchten Proben unter Variation des TiC-Anteils im bi-
nären Randsystem SiC-TiC 
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Bild 3.3.15: Reibungs-(a) und Verschleißverhalten (b) i.A.v. TiC-Anteil im binären Stoffsystem 
SiC-TiC bei der Tribopaarung SiC (Kugel)/Probe (Ebene) unter Variation der relativen Feuchte 
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Bild 3.3.16: Reibungs-(a) und Verschleißverhalten (b) unter Variation der relativen Feuchte bei 
der Tribopaarung Al2O3 (Kugel)/Probe (Ebene) für variierte TiC-Anteile 
b) Gesamtverschleißkoeffizient 
als Funktion der relativen Feuchte 
für variierte TiC-Anteile im binä-
ren Stoffsystem SiC-TiC 
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Der Einfluss der TiB2-Anteils auf das Reibungs- und Verschleißverhalten wurde bei konstantem 
SiC:TiC-Verhältnis unter Variation des TiB2-Phasenanteils und der relativen Luftfeuchte unter-
sucht (Bild 3.3.17). Die Reibungszahl nimmt im allgemeinen mit zunehmender relativer Feuchte 
unabhängig von der Kugel ab. Die niedrigste Reibungszahl bei allen hier untersuchten Paarun-
gen zeigt die SiC-Selbstpaarung mit f = 0,09 bei einer relativen Feuchte von 100 %. Die Varia-
tion der relativen Luftfeuchte sowie der TiB2-Menge zeigt keinen signifikanten Einfluss auf den 
Verschleiß. Bei SiC-Kugel wurde der niedrigste Verschleiß mit ihrer Selbtspaarung beobachtet 
während der Gesamtverschleißkoeffizient bei TiB2-haltigen Verbundwerkstoffen zwischen 
6,7ּ10-7 mm³/Nm ≤ k ≤ 1,2ּ10-6 mm³/Nm liegt. Der Verschleiß bei TiB2-haltigen 
Zusammensetzungen mit der Al2O3-Kugel zeigt ebenfalls keinen signifikanten Einfluss der 
relativen Feuchte. Hier liegt der Verschleiß zwischen 2,8ּ10-7 mm³/Nm ≤ k ≤ 8,6ּ10-7 mm³/Nm. 
 
0,00 0,25 0,50 0,75 1,00
0,00
0,25
0,50
0,75
1,00 0,00
0,25
0,50
0,75
1,00
TB72
TB60
TB47
S34
TB14
T50S100
TiC/SiC+TiC+TiB2
TiB
2 /SiC+TiC+TiB
2
Si
C/
Si
C+
Ti
C+
Ti
B 2
TiC
SiC
TiB2
 
Bild 3.3.17: Zusammensetzung der untersuchten Proben unter Variation des TiB2-Anteils 
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Bild 3.3.18: Reibungs-(a) und Verschleißverhalten (b) i.A.v. TiB2-Anteil bei der Tribopaarung 
SiC (Kugel)/Probe (Ebene) unter Variation der relativen Feuchte 
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Bild 3.3.19: Reibungs-(a) und Verschleißverhalten (b) i.A.v. TiB2-Anteil bei der Tribopaarung 
Al2O3 (Kugel)/Probe (Ebene) unter Variation der relativen Feuchte 
b) Gesamtverschleißkoeffizient 
als Funktion der relativen Feuchte 
für variierte TiB2-Anteile  
a) Reibungszahl als Funktion 
der relativen Feuchte für variier-
te TiB2-Anteile  
b) Gesamtverschleißkoeffizient 
als Funktion der relativen Feuchte 
für variierte TiB2-Anteile 
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3.3.4 Schwingungsverschleißverhalten bis 800 °C 
Das Gefüge einer Keramik kann durch Verlängerung der Haltezeit während des Sinterprozesses 
beeinflusst werden. Hier wurde am S54-Verbundwerkstoff durch die Verlängerung der Haltezeit 
während des Sinterns von 30 min auf 60 min durch Kornwachstum ein gröberes Gefüge erzielt 
(vgl. Bild 3.1.5-6). Der Einfluss des so erzielten Gefüges auf das tribologische Verhalten wurde 
bis 800 °C untersucht. Bild 3.3.20 zeigt den Verlauf der Reibungszahl sowie des Gesamtver-
schleißkoeffizienten als Funktion der Umgebungstemperatur für zwei verschiedene Gefügezu-
stände. Bei der Reibungszahl konnte kein signifikanter Einfluss des Gefüges beobachtet werden. 
steigt unabhängig vom Gefüge bei beiden Versuchen mit zunehmender Temperatur kontinuier-
lich an (Bild 3.3.20a). Einen tendenziellen Unterschied zeigt der Verlauf des Gesamtverschleiß-
koeffizienten beider Paarungen. Bei grobem Gefüge wird die Verschleißhochlage schon bei tie-
fen Temperaturen erreicht, während dies bei feinem Gefüge erst bei höheren Temperaturen ein-
tritt. Bei feinem Gefüge bleibt der Verschleiß bis 200 °C niedrig und steigt mit zunehmender 
Temperatur bis auf k30min = 1,3ּ10-5 mm³/Nm bei 600 °C. Dagegen wurde bei grobem Gefüge 
schon ab 200 °C ein Gesamtverschleißkoeffizient von k300min = 1,1ּ10-5 mm³/Nm ermittelt (Bild 
3.3.20b). 
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Bild 3.3.20: Reibungszahl (a) und Gesamtverschleißkoeffizient (b) als Funktion der Temperatur 
bei der Tribopaarung SiC/S54 unter Variation des Gefüges (vgl. Bild 3.1.5-6) 
Bild 3.3.20b: Gesamtver-
schleißkoeffizient als Funktion 
der Temperatur unter Variation 
der Sinterhaltezeit von S54 
Bild 3.3.20a: Reibungszahl als 
Funktion der Temperatur unter 
Variation der Sinterhaltezeit 
von S54 
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Reibungs- und Verschleißverhalten mittels SPS hergestellter Proben wurden unter Variation der 
Temperatur bis 750 °C untersucht (Bild 3.3.21). Die Reibungszahl bleibt bei der BSPS100-Probe 
schon bei Raumtemperatur vegleichsweise hoch und liegt im gesamtem Temperaturbereich zwi-
schen 0,87 ≤ f ≤ 1. Die restlichen Zusammensetzungen zeigen mit zunehmender Temperatur 
tendenziell einen Anstieg. Die höchste Reibungszahl der im Rahmen dieser Arbeit untersuchten 
Werkstoffe wurde mit f = 1,4 am B41SPS bei 750 °C beobachtet. Der Verschleiß zeigt bei den 
Zusammensetzungen BSPS100 und S52SPS bei höheren Temperaturen eine Erhöhung, während 
die restlichen Paarungen eine Abnahme zeigen. Die Zunahme der Reibungszahl mit zunehmen-
der Umgebungstemperatur kann aus einer Veränderung bzw. in situ Bildung eine von den Aus-
gangsprobekörpern abweichende Zusammensetzung in der tribologischen Grenzfläche resultie-
ren. Der zu Beginn des Experimentes herrschende Kontakt Kugel/Probe (Carbid/Carbid-Borid 
od. Verbundwerkstoff) wandelt sich im Laufe des Experimentes durch die Bildung oxidischer 
Phasen in ein Oxid/Oxid- Kontakt. Der Bildungsmechanismus bzw. die Zusammensetzung der 
in situ entstandenen Grenzschicht wird in Kapitel 3.5 eingehend behandelt. 
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Bild 3.3.21: Zusammensetzung mittels SPS hergestellter Proben für tribologische Untersuchun-
gen bei Temperaturen bis 750 °C  
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Bild 3.3.22: Reibungs- (a) und Verschleißverhalten (b) von mittels SPS hergestellter Proben bei 
Temperaturen bis 750 °C 
 
Der Einfluss des SiC-Anteils wurde durch Variation der Phasenzusammensetzung im System 
SiC-TiC-TiB2 unter Konstanthaltung des TiC:TiB2-Verhältnisses und der Umgebungstemperatur 
bis 600 °C (Bild 3.3.23) untersucht. Die Reibungszahl steigt generell mit zunehmender Tempe-
ratur an. Durch die Abnahme des SiC-Phasenanteils wurde eine leichte Erhöhung der Reibungs-
zahl beobachtet. Die höchste Reibungszahl wurde somit bei 500 °C mit einem SiC-Anteil 12 
mol % (S12) ermittelt. Der Verschleiß an der Al2O3/S100-Paarung ist in einem Temperaturbe-
reich von RT bis 600 °C relativ unabhängig und liegt zwischen 1,2ּ10-5 mm³/Nm ≤ k ≤8,7ּ10-6 
mm³/Nm. Die ternären Verbundwerkstoffe zeigen bei Raumtemperatur niedrigeren Verschleiß 
als die Paarung mit monolithischem S100. Allerdings hier wurde mit zunehmender Temperatur 
auch eine Zunahme des Verschleißes festgestellt. Die Zusammensetzung S12 durchläuft bei 250 
°C ein Verschleißmaximum und zeigt bei weiterer Erhöhung der Temperatur auf 500 °C eine 
leichte Abnahme.  
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Bild 3.3.23: Zusammensetzung der untersuchten Paarungen Al2O3 (Kugel) / Probe (Ebene) bei 
Temperaturen bis 600 °C 
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Al2O3 (Kugel) /Probe (Ebene) 
  Experimenteller Teil 
 79
0 200 400 600 800
0,0
0,2
0,4
0,6
0,8
1,0
1,2
0 200 400 600 800 0 200 400 600 800
Kugel: Al2O3
S12S50S100
R
ei
bu
ng
sz
ah
l (
f)
Temperatur [°C]
 
 
0 200 400 600 800
10-8
10-7
10-6
10-5
10-4
10-3
0 200 400 600 800 0 200 400 600 800
Kugel: Al2O3
S12S50S100
G
es
am
tv
er
sc
hl
ei
ßk
oe
ffi
zi
en
t [
m
m
³/N
m
]
Temperatur [°C]
 
Bild 3.3.24: Reibungs-(a) und Verschleißverhalten (b) unter Variation des SiC-Anteils bis 
600°C 
 
Der Einfluss des TiC-Anteils bei konstantem SiC:TiB2-Verhältnis auf das Reibungs- und Ver-
schleißverhalten wurde an zwei Zusammensetzungen bei Temperaturen bis 500 °C untersucht 
(Bild 3.3.25). Zu Vergleichszwecken wurde die Paarung Al2O3/S100 in die Diagramme mitein-
gezeichnet. DieReibungszahl nimmt mit erhöhter Temperatur zu und zeigt einen vergleichbaren 
Verlauf wie die Paarung mit dem monolithischen S100. Der Gesamtverschleißkoeffizient durch-
läuft auch hier ein Maximum und erreicht bei weiterer Temperaturerhöhung niedrige Werte. 
Dieser Trend ist bei der TiC-reichen Probe (TC61) noch eindeutiger zu erkennen. Bei 500 °C 
wurde bei der Paarung Al2O3/TC61 ein Gesamtverschleißkoeffizient von k = 1,9ּ10-6 mm³/Nm 
ermittelt. Die das tribologische Verhalten beeinflussenden Mechanismen werden in Kapitel 3.5 
durch oberflächensensitive Analysenergebnisse näher beschrieben.  
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Bild 3.3.25: Zusammensetzung der untersuchten Paarungen Al2O3(Kugel)/Probe(Ebene) bei 
Temperaturen bis 600 °C 
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Bild 3.3.26: Reibungs-(a) und Verschleißverhalten (b) als Funktion der Temperatur unter Varia-
tion des TiC-Anteils bis 600 °C 
a) Reibungszahl als Funktion 
der Temperatur für variierte 
TiC-Anteile 
b) Gesamtverschleißkoeffizient 
als Funktion der Temperatur für 
variierte TiC-Anteile 
  Experimenteller Teil 
 81
Der Einfluss des TiB2-Anteils bei konstantem SiC:TiC-Verhältnis wurde bis 600 °C untersucht. 
Bild 3.3.27 zeigt die untersuchten Proben im Stoffsystem SiC-TiC-TiB2. Die Ergebnisse der 
Zusammensetzungen S100 und T50 wurden in die Diagramme mit einbezogen um das Verhal-
ten der monolithischen SiC-Keramik (S100) sowie den Einfluss der TiC-Phase (hier 50 mol %) 
im binären Randsystem SiC-TiC und der TiB2-Phase bzw. dessen Menge zu verdeutlichen. Die 
Reibungszahl mit zunehmendem TiB2-Anteil zu. TiB2-haltige Zusammensetzungen zeigen hö-
here Werte als S100 und T50. Die Reibungszahl erreicht bei höheren TiB2-Anteilen Werte, die 
auch bei früheren Experimenten am monolithischen TiB2 beobachtet wurden (vgl. Bild 3.3.22a). 
Der Verschleiß zeigt bei niedrigeren TiB2-Anteilen eine kontinuierliche Zunahme mit zuneh-
mender Temperatur. Bei höheren TiB2-Anteilen dagegen durchläuft der Verschleiß ein Maxi-
mum, das sich mit zunehmedem TiB2-Anteil auf niedrigere Temperaturen verschiebt. Die weite-
re Erhöhung der Umgebungstemperatur führt zu einer Abnahme des Verschleißes.  
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Bild 3.3.27: Zusammensetzung der untersuchten Paarungen Al2O3(Kugel)/Probe(Ebene) unter 
Variation des TiB2-Anteils bei Temperaturen bis 600 °C 
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Bild 3.3.28: Reibungs-(a) und Verschleißverhalten (b) unter Variation des TiB2-Anteils bis    
600 °C 
 
Im Laufe der tribologischen Beanspruchung im Stoffystem SiC-TiC-TiB2 entstehen in der 
Grenzfläche durch Tribooxidation Randzonen, die sich auf das gesamte Triboverhalten positiv 
oder negativ auswirken können. Der hier in situ entstandene Oxidfilm kann durch statische Oxi-
dation der Ausgangsstoffe vor dem tribologischen Experiment erzeugt werden. Der Einfluss der 
Voroxidation auf das tribologische Verhalten bei Raumtemperatur unter Variation der relativen 
Feuchte wurde an drei ausgesuchten Proben untersucht (Bild 3.3.29). Allerdings ist hier darauf 
zu achten, dass die durch statische Voroxidation entstandene Oxidschicht bzw. deren Wachs-
tumsgeschwindigkeit abhängig von der jeweiligen Phase sowie deren Fläche ist (vgl. Kapitel 
2.4.3 und 3.2). Aufgrund dessen ist der direkte Vergleich des in situ entstandenen Oxidfilms mit 
dem durch Voroxidation erzeugten nicht zulässig.  
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Bild 3.3.29: Zusammensetzung der untersuchten Paarungen Al2O3(Kugel)/Probe(Ebene) bei 
Raumtemperatur nach Voroxidation 
b) Verschleißkoeffizient als 
Funktion der Temperatur für 
variierte TiB2-Anteile 
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Die Proben wurden bei 800 °C in Luft bis zu 32 Stunden statisch oxidiert. In Tabelle 3.3.3 sind 
die Rauheitswerte als Funktion der Voroxidationsdauer beim monolithischen SiC (S100 = SiC 
100 mol %) zusammengestellt. Die Rauheitswerte zeigen eine starke Streuung mit einer schwa-
chen steigenden Tendenz. Aus der Literatur und nach bisherigen erzielten Ergebnissen ist es 
bekannt, dass SSiC auch bei hohen Temperaturen eine hohe Oxidationsresistenz besitzt (vgl. 
Kapitel 2.4.3 und 3.2). 
 
Tabelle 3.3.3: Rauheitswerte der SiC-Proben (S100) i.A.v. der Oxidationsdauer bei 800 °C 
tox [h] Rz Ra Rpk Rk Rvk 
0 0,133 0,015 0,045 0,055 0,028 
2 0,040 0,004 0,017 0,013 0,011 
8 0,277 0,034 0,179 0,052 0,057 
16 0,049 0,007 0,030 0,017 0,013 
32 0,463 0,066 0,253 0,179 0,078 
 
Die voroxidierte S100-Probe wurde unter Variation der relativen Feuchte untersucht. Die Er-
gebnisse sind in Bild 3.3.30 dargestellt. Die Reibungszahl nimmt mit zunehmender relativer 
Feuchte ab, während die Oxidationsdauer keinen signifikanten Einfluss auf die Reibungszahl 
zeigt (Bild 3.3.30a). Der Verschleiß zeigt einen ähnlichen Trend wie bei der Reibungszahl. Mit 
zunehmender Oxidationsdauer wurde auch hier keine starke Veränderung (Bild 3.3.30b). Die 
Profile der Verschleißspuren bei einer relativen Feuchte von 50 % zeigen ähnliche planimetri-
sche Verschleißbeträge und damit bestätigen sie die nahezu Unabhängigkeit des Reibungs- und 
Verschleißverhaltens von der Oxidationsdauer (Bild 3.3.31). Dies kann auf die hohe Oxidations-
resistenz von SSiC und damit auf die geringfügige Oxidschichtdicke nach statischer Oxidation 
zurückgeführt werden (vgl. Kapitel 2.4.3 und 3.2).  
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Bild 3.3.30: Reibungs- (a) und Verschleißverhalten (b) der Tribopaarung Al2O3 (Kugel) / S100 
(Ebene) unter Variation der relativen Feuchte nach unterschiedlicher Voroxidationsdauer bei 
800 °C  
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Bild 3.3.31: Profile der Verschleißspuren auf S100-Proben bei einer relativen Feuchte von 50 % 
nach 0, 8 und 32 Stunden Voroxidation 
 
Die T45-Probe (SiC-TiC; 55:45 mol %) zeigt mit zunehmender Oxidationsdauer eine stärkere 
Zunahme der Rauheitskennwerte im Vergleich zu monolithischem SiC (Tabelle 3.3.4). Dies ist 
aus dem Oxidationsverhalten des jeweiligen Kornes im SiC-TiC-Gefüge hervorzusehen (vgl. 
Kapitel 2.4.3 und 3.2). Die Oxidschicht auf einem TiC-Korn wächst mit zunehmender Oxidati-
onsdauer schneller als bei einem SiC-Korn. Dies führt zur Veränderung der Oberflächentopo-
graphie mit zunehmender Oxidation und damit zur Zunahme der Rauheit. 
Tabelle 3.3.4: Rauheitswerte der  T45-Proben (SiC-TiC; 55:45 mol %) i.A.v. der Oxidations-
dauer bei 800 °C 
Dauer [h] Rz Ra Rpk Rk Rvk 
0 0,024 0,004 0,007 0,012 0,008 
2 0,895 0,113 0,203 0,353 0,135 
8 1,578 0,215 0,328 0,660 0,323 
32 1,805 0,245 0,435 0,783 0,240 
 
Die Reibungszahl steigt mit zunehmender Oxidationsdauer an (Bild 3.3.32a). Mit zunehmender 
Luftfeucht wurde wie beim S100 auch hier eine Abnahme der Reibungszahl beobachtet. Der 
Einfluss der relativen Feuchte auf das Reibungs- und Verschleißverhalten ist geringer als beim 
monolithischen SSiC (vgl. Bild 3.3.30a). Der Verschleiß an den voroxidierten Proben ist nach 8 
und 32 Stunden nahezu gleich, aber um den Faktor 5 größer als an der nicht voroxidierten 
Scheibe (Bild 3.3.32b). Dies kann auf das Oxidationsverhalten dieser Werkstoffe bzw. die 
Wachstumsgeschwindigkeit der Oxidschicht zurückgeführt werden. Der Gesamtverschleißkoef-
fizient zeigt bei allen relativen Feuchte-Werten die gleiche Tendenz mit einer Zunahme bis 2 
Stunden Auslagerung und ist anschließend nahezu konstant. Das Verschleißspurenprofil zeigt 
eine Zunahme von Wq mit zunehmender Oxidationsdauer (Bild 3.3.33). Der Verschleiß nimmt 
mit zunehmender Voroxidations dauer zu. Dies kann auf die relativ schnell abtragbare Oxid-
schicht zurückgeführt werden, die auf dem nichtoxidischen Grundmaterial schwach haftet. Nach 
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einer Voroxidationsdauer von 8 Stunden wurde an Verschleiß im Vergleich zu 32 Stunden vor-
oxidierten Probe kein signifikanter Unterschied festgestellt. Dies kann aus dem geringen Oxid-
schichtdickenunterschied zwischen 8 und 32 Stunden resultieren, da nach ausreichender Oxida-
tionsdauer die keramische Oberfläche mit einer Oxidschicht vollständig bedeckt wird und da-
durch die weitere Sauerstoffdiffusion in das Grundmaterial verlangsamt wird. 
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Bild 3.3.32: Reibungs- (a) und Verschleißverhalten (b) der Tribopaarung Al2O3 (Kugel) / T45 
(Ebene) unter Variation der relativen Feuchte nach unterschiedlicher Voroxidationsdauer bei 
800 °C  
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Bild 3.3.33: Profile der Verschleißspuren auf T45-Proben (SiC-TiC; 55:45 mol %) bei einer 
relativen Feuchte von 50 % nach 0, 2, 8 und 32 Stunden Voroxidation 
 
Statische Oxidation bei 800 °C bewirkt beim S54 (SiC-TiC-TiB2: 54:23:23 mol %) einen stärke-
ren Anstieg der Rauheitskennwerte als beim S100 oder T45. Die Tabelle 3.3.5 gibt die ermittel-
ten Rauheitskennwerte in Abhängigkeit von der Oxidationsdauer wieder. Nach einer Oxidati-
onsdauer von 8 Stunden scheint noch kein stationärer Wert erreicht zu sein (vgl. Bild 3.2.14). 
Ergebnisse der TOF-SIMS-Analyse bezüglich der Oxidschichtdickenmessung bestätigen dieses 
  Experimenteller Teil 
 86
Verhalten (vgl. Bild 3.2.14). Hiernach verlangsamt sich die Oxidschichtwachstumgsgeschwin-
digkeit erst nach ca. 12 Stunden Auslagerung bei 800 °C. Diese Verlangsamung ist auf die Ab-
nahme der Sauerstoffdiffusionsgeschwindigkeit in das nichtoxidische Material zurückzuführen, 
dessen Oberfläche zum größten Teil mit einer Oxidschicht schon bedeckt ist. Das statische Oxi-
dationsverhalten der S54-Probe wurde in Kapitel 3.2 näher behandelt. Infolge des unterschiedli-
chen Oxidationsverhaltens der einzelnen Phasen des S54-Verbundwerkstoffes steigt die Rauheit 
mit zunehmender Oxidationsdauer an. Nach 16 Stunden Oxidation bei 800 °C steigt der Mitten-
rauhwert (Ra) im Vergleich zum Ausgangszustand um ca. 1200 % an. 
 
Tabelle 3.3.5: Rauheitswerte der S54 -Proben i.A.v. der Oxidationsdauer bei 800 °C 
Dauer [h] Rz Ra Rpk Rk Rvk 
0 0,149 0,023 0,021 0,074 0,032 
8 1,525 0,205 0,365 0,640 0,223 
16 2,105 0,300 0,493 0,935 0,283 
 
In Bild 3.3.34 ist das Reibungs- und Verschleißverhalten der S54-Probe als Funktion der Vooxi-
dationsdauer bei verschiedener relativer Luftfeuchte dargestellt. Die Reibungszahl nimmt auch 
bei dieser Tribopaarung mit zunehmender relativer Luftfeuchte ab (Bild 3.3.34a). Bei 3 % rela-
tiver Feuchte läuft die Reibungszahl relativ unabhängig von der Oxidationsdauer konstant. Bei 
50 % und 100 % nimmt die Reibungszahl mit zunehmender Oxidationsdauer ebenfalls zu. Die 
Kurvenverläufe zeigen hier zueinander eine Parallelität auf, wobei die Werte in feuchter Luft 
jeweils etwas kleiner sind als in normaler Luft. Der Verschleiß zeigt bei der Variation der Oxi-
dationsdauer keinen ausgeprägten Einfluss der relativen Luftfeuchte auf (Bild 3.3.34b). Mit zu-
nehmender Oxidationsdauer steigt der Verschleiß um fast eine Größenordnung. Bild 3.3.35 zeigt 
die Verschleißspurenprofile der S54-Probe mit ermitteltem planimetrischem Verschleißbetrag 
nach Versuchen bei 50 % relativer Luftfeuchte. Mit zunehmender Voroxidationsdauer steigt der 
Verschleiß an, während der Unterschied der Verschleißbeträge bei längeren Voroxidationsdau-
ern gering bleibt.  
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Bild 3.3.34: Reibungs- (a) und Verschleißverhalten (b) der Tribopaarung Al2O3 (Kugel) / S54 
(Ebene) unter Variation der relativen Feuchte nach unterschiedlicher Voroxidationsdauer bei 
800 °C  
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Bild 3.3.35: Profile der Verschleißspuren auf S54-Proben nach 0, 8 und 16 Stunden Voroxida-
tion 
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3.4 Tribologisches Verhalten unter Gleitverschleißbedingungen 
Aufgrund des aufwendigen Herstellungsprozesses sowie der komplizierten Probengeometrie 
wurden zwei Zusammensetzungen aus dem Stoffsystem SiC-TiC-TiB2 für die Gleitverschleiß-
untersuchungen ausgesucht. Aus statischen Oxidationsuntersuchungen (vgl. Kapitel 3.2) ist es 
ersichtlich, dass die Phasen SiC, TiC, TiB2 thermodynamisch instabil sind und zur Oxidation 
neigen. Des weiteren zeigen die Untersuchungsergebnisse, dass TiC und TiB2 mehr zur Oxidati-
on neigen als SiC (vgl. auch Kapitel 2.4.3). Unter tribologischen Bedingungen ist der Hauptver-
schleißmechanismus bei den SiC-TiC-TiB2-Verbundwerkstoffen Tribooxidation. Aufgrund des-
sen wurde die Zusammensetzung S50 (SiC-TiC-TiB2; 50:25:25 mol %) als geeignete Probe für 
Gleitverschleißuntersuchungen ausgewählt. Die selbsthergestellte drucklosgesinterte S100-
Keramik (SSiC) wurde zu Vergleichszwecken genommen. Als stationärer Probekörper (pin) 
wurde bei beiden Tribopaarungen SSiC (S100) eingesetzt. Die hier erzielten Gleitverschleißer-
gebnisse können als eine Ausweitung der früher untersuchten quasibinären Verbundwerkstoffe 
50SiC-50TiC (50:50 Gew. %) und SiC-TiB2 (Hexoloy ST) (84:16 Vol. %) (s. Bild 2.3.6) 
[WOY98/II, SKO95, WOY93, SKO92] in das quasiternäre Stoffsystem SiC-TiC-TiB2 angese-
hen werden. Raumtemperaturuntersuchungen mit S50-partikelvestärkten Verbundwerkstoffen 
unter Schwingungsverschleißbedingungen zeigen im Vergleich zu SiC-TiC- und SiC-TiB2-
Werkstoffen eine Verbesserung ihrer tribologischen Eigenschaften [WAE96]. 
 
3.4.1 Versuchsaufbau und Versuchsdurchführung 
Die Gleitverschleißversuche wurden an einem bei der BAM entwickelten Hochtemperaturtri-
bometer (HTT) in Stift/Scheibe- Probenanordnung durchgeführt [GIE87] (Bild 3.4.1). Mit dem 
HTT war es möglich, kontinuierliche Reibungszustände mit jeweils unterschiedlichen Lasten, 
Gleitgeschwindigkeiten und Temperaturen unter Variation des Zwischenmediums zu untersu-
chen. Die Ofentemperatur wurde kontinuierlich aufgezeichnet. Die maximale Temperatur-
schwankung des Ofens liegt mit der verwendeten Temperaturregelung vom Typ Naber Pro-
gramm Controller C8 bei 35 °C. Die Umgebungstemperatur wird mit einem integrierten NiCr-
Ni- Thermoelement nahe der Reibstelle gemessen. 
Die Reibungskraft wurde senkrecht zur Normalkraft mittels eines HBM- Kraftaufnehmers (Typ: 
Z6H2) aufgenommen. Der lineare Verschleißbetrag wurde während des gesamten Versuchs am 
Ende der kardanisch gelagerten Welle über einen berührungslosen induktiven HBM- Wegauf-
nehmer (Typ: TR8) kontinuierlich gemessen. Mit Hilfe dieses Messsystems können lineare Ver-
schleißbeträge bis zu 5 mm bei einer Auflösung von + 1 µm gemessen werden. Der stationäre 
Probekörper, der an einem kardanisch gelagerten Lastarm befestigt war, wurde senkrecht zur 
rotierenden Scheibe mit einer Kraft von 10 N durch das an der Umlenkrolle hängende Gewicht 
belastet. Bild 3.4.1 zeigt eine drei dimensionale schematische Darstellung des Hochtempera-
turtribometers. Die Infrarotaufnahme gibt die Pin-on-disk-Probenanordnung der stationären und 
der rotierenden Triboscheibe wieder.  
Die Gleitverschleißversuche wurden nach DIN 50324 durchgeführt. Die scheibenförmigen Pro-
bekörper wurden an den mit Wasser abgekühlten Hohlwellen montiert. Die rotierende Scheibe 
wurde auf planparallelen Lauf überprüft und auf ± 20 µm ausgerichtet. Versuche mit der Paa-
rung SSiC/S50 sind zweifach durchgeführt worden. Gleitverschleißversuche an selbst herge-
stellten Proben mit der Paarung SSiC/S100 wurden ebenfalls durchgeführt. Tribologische Unter-
suchungen der Paarung SSiC/S100 bei hohen Temperaturen sind auch aus der Literatur bekannt 
[HAB89, DON95]. Diese Ergebnisse dienen lediglich zu Vergleichszwecken der Ergebnisse der 
Paarung SSiC/S50. Vor Versuchsbeginn wurde der Ofen auf die Versuchstemperatur eingestellt 
und die Apparatur in ein thermisches Gleichgewicht gebracht, um die Messfehler zu beseitigen, 
die aus der Wärmeausdehnung der Bauteile und der Probekörper im Ofen resultieren. Zur Er-
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mittlung der Reibungszahl und des Gesamtverschleißkoeffizienten konnte die Reibungskraft und 
der lineare Verschleißbetrag kontinuierlich gemessen werden.  
 
FN
FR
Wl
v
TU
SSiC
stationär
SiC-TiC-TiB2
u. SSiC
rotierend
FN
v
 
Bild 3.4.1: Hochtemperaturtribometer mit Infrarot-Bild der Probenanordnung 
 
Nach der Methodik der Systemanalyse beinhaltet das Tribosystem jede mögliche funktionelle 
Kombination der Triboelemente einschließlich der thermisch und chemisch beeinflussten Um-
gebung [CZI78, CZI92]. Die Eingangsgrößen, die das Beanspruchungskollektiv bilden, werden 
über die Struktur des Tribosystems in Nutzgrößen (Ausgangsgrößen) umgewandelt. Während 
dieser Transformation, die die Funktion des Tribosystems verrichtet, entstehen Verlustgrößen, 
die durch geeignete Messverfahren quantifiziert werden können. Die Kenngrößen des innerhalb 
dieser Arbeit verwendeten Tribosystems lassen sich, wie in Bild 3.3.3 dargestellt, gliedern. Die 
Systemstruktur ist durch ein Infrarotbild der Pin-on-disk-Versuchsanordnung dargestellt. Weite-
re Systemkomponenten bzw. deren tribologisch relevanter Eigenschaften wurden an anderen 
Stellen dieser Arbeit behandelt. Die Versuchsparameter für Gleitverschleißversuche sind in Ta-
belle 3.4.1 zusammengestellt. 
Die Versuchsdurchführung erfolgte unter Variation der Gleitgeschwindigkeit, der Temperatur, 
des Gleitweges und der Flächenpressung sowie nach Voroxidation der rotierenden S50-Proben. 
Die Messung der Reibungskraft (f) und des linearen Verschleißes (Wl) verlief für jeden Versuch 
kontinuierlich. Jede Messung wurde unter Konstanthaltung anderer Parameter in Luft durchge-
führt. Die erzielten Ergebnisse wurden parallel zum Versuch digital erfasst und für die graphi-
sche Weiterbearbeitung im ASCII– Format weitergeleitet. 
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Tabelle 3.4.1: Prüfparameter zur Untersuchung des Schwingungsverschleißverhaltens 
{ }X  Eingangsgrößen: 
 
- Beanspruchungsart gleiten 
- Bewegungsablauf kontinuierlich 
- Normalkraft (FN)  10 N 
- Geschwindigkeit (v) 0,1; 0,5; 1; 2; 4 m/s 
- Temperatur (T) RT; 250; 500; 800 °C 
- Gleitweg (s) 2 000; 
  20 000 m; 97 567 m (nur bei SSiC/S50);  
- Voroxidationstemperatur 800 °C (nur bei SSiC/S50) 
- Voroxidationsdauer 8; 16 h 
 
Systemstruktur: 
 
- Grundkörper:  stationäre Scheibe (pin), S100 (SSiC) 
  -- Eingriffsverhältnis 100% 
- Gegenkörper rotierende Scheibe (disk) S50 (SiC-TiC-TiB2; 50:25:25 mol %) 
und  
  S100 (SSiC) (begrenzte Versuchanzahl) 
  -- Eingriffsverhältnis < 2% 
- Umgebungsmedium Laborluft; 20 - 50 % r. F. 
- Zwischenstoff ohne 
- Reibungszustand Festkörperreibung 
- Flächenpressung  p0 (SSiC/S100) = 1383 MPa; p0 (SSiC/S50) = 1484 MPa 
(Radius der Wölbung  p0-R21 (SSiC/S50) = 1244 MPa 
auf dem stationären  
Probekörper) 
 
{ }Z  Verlustgrößen: 
 
werden quantifiziert durch: 
- Reibungszahl (f) 
- Gesamtverschleißkoeffizient (k) 
 
{ }Y  Ausgangsgrößen (Nutzgrößen):  z.B. Bewegung, Kraft, Drehmoment,   
    Mechanische Energie 
 
3.4.2 Probengeometrie und Berechnungsgrundlagen  
Die Verschleißversuche wurden an ringförmigen Probekörpern (Triboscheibe) durchgeführt 
(Bild 3.4.2). Der Radius der stationären Triboscheibe betrug an der Mantelfläche 21 mm (R21) 
und am Umfang 6 mm (R6) (Bild 3.4.2a). Durch den Radius am Umfang konnte ein Punktkon-
takt mit der rotierenden Scheibe zu Beginn einer Messung hergestellt werden. Durch die Erhö-
hung des Radius vergrößert sich die Kontaktfläche. Dies wiederum führt zur Abnahme der Flä-
chenpressung zu Beginn des Versuches. Nach dem Start der Messung entstand durch die Zu-
nahme des linearen Verschleißbetrages aus dem Punktkontakt allmählich ein Flächenkontakt.  
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a) b) 
 
Bild 3.4.2: Geometrie und Maße des stationären (pin) (a) und rotierenden (disk) (b) Probekör-
pers 
 
Vor dem Start der tribologischen Untersuchung wurden die Proben im Ultraschallbad mit Petro-
leumbenzin gereinigt und anschließend unter Heißluft getrocknet. Nach dem Polieren folgte die 
Messung der Oberflächenrauheit der zu beanspruchenden Triboscheiben mittels eines Tast-
schnittmessgeräts (Typ: Hommel Tester T20S) mit einem Tastspitzenradius von 5 µm. Dabei 
wurden die oberflächentopographischen Daten wie der Mittenrauwert (Ra), die gemittelte Rauh-
tiefe (Rz), die reduzierte Riefentiefe (RVK) und die reduzierte Spitzenhöhe (Rpk) der Proben ge-
messen. Die Triboversuche wurden unter der Pin-on-disk-Versuchsanordnung durchgeführt 
(Bild 3.4.3). 
 
Bild 3.4.3: Pin-on-disk-Versuchsanordung für Gleitverschleißversuche 
 
Tabelle 3.4.2 zeigt die Startbedingungen für die jeweiligen Tribopaare. Die Berechnung erfolgt 
nach Gleichungen (Gl. 3.3.1-5). Aufgrund des Elliptischen Kontaktes (vgl. Bild 3.4.4) wurden 
die Gleichungen jedoch entsprechend modifiziert. 
 
Tabelle 3.4.2: Startbedingungen für tribologische Versuche 
Paarung Eges 
[MPa] 
a 
[mm] 
b 
[mm] 
A0 
[mm²] 
δ0 
[µm] 
p0 
[MPa] 
SSiC/S100 (R6) 384339 0,072 0,048 0,012 0,54 1383 
SSiC/S50 (R6) 427195 0,070 0,046 0,01 0,5 1484 
SSiC/S50 (R21) 427195 0,062 0,062 0,012 0,45 1244 
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Zur Auswertung der tribologischen Messungen wurde das Verschleißvolumen ermittelt. Die 
erhaltene Verschleißfläche an den Gleitpaaren ist durch Mittelwertbildung vier lichtmikroskopi-
scher Messungen bestimmt worden. Zur Vermeidung einer optischen Täuschung bei lichtmikro-
skopischen Messungen wurde diese mittels Tastschnittmessung wiederholt. Gleitpaare mit ähn-
lichen Festigkeits- und Härteeigenschaften zeigen an beiden Probekörpern Verschleißerschei-
nungen. Dies trifft auch hier zu, so dass am Ende des Verschleißversuches an der stationären 
Scheibe eine Kalotte und an der rotierenden Scheibe eine Verschleißspur entsteht (Bild 3.3.5). 
 
    
a) b) 
Bild 3.4.4: Die Kalotte am stationären Probekörper (a) und die Verschleißspur des rotierenden 
(b) Probekörpers  
 
Das Gesamtverschleißvolumen eines Versuchs setzt sich aus dem Verschleißvolumen des rotie-
renden Probekörpers und dem Verschleißvolumen des stationären Probekörpers zusammen. Der 
volumetrische Verschleiß am Toroid wird auf Basis der lichtmikroskopisch bestimmten Abmes-
sungen der Verschleißspur (Ellipse) nach den Gleichungen 3.4.1 bis 3.4.5 berechnet. Der volu-
metrische Verschleiß (Wv) am rotierenden Probekörper setzt sich aus dem Produkt des plani-
metrischen Verschleißbetrages (Wq) mit dem Verschleißspurenumfang wie folgt zusammen: 
 
sqv dWW ⋅π⋅=   Gl. 3.4.1 
ds = Spurendurchmesser 
 
Der lineare Verschleißbetrag ( Wl ) bzw. die Kalottenhöhe (h) des stationären Probekörpers ist 
wie folgt definiert: 
 
( )ba hhh +⋅= 5,0  Gl. 3.4.2 
 



 

−

−=
22
aa
a 2
a
2
d
2
d
h  Gl. 3.4.3 
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
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
 

−

−=
22
bb
b 2
b
2
d
2
d
h  Gl. 3.4.4 
 
Da der Durchmesser der stationären Scheibe (da  = 42 mm) und der der Mantelfläche senkrecht 
zur Gleitrichtung (db = 12 mm) vorgegebene Größen sind, wird „h“ daraus errechnet. 
Durch die errechnete Kalottenhöhe wird das Verschleißvolumen (Wv) an der stationären Tribo-
scheibe ermittelt. 
 
[ ]hhrhrrhW bbv +−−+⋅⋅= 22236 '2π  Gl. 3.4.5 
 
mm15rr'r ba =−=  Gl. 3.4.6 
 
Mit den errechneten Werten der Verschleißvolumina beider Probekörper lassen sich die jeweili-
gen volumetrischen Verschleißkoeffizienten kv1 und kv2 berechnen, indem man das Verschleiß-
volumen durch Normalkraft FN und Gleitweg s dividiert (Gl. 2.2.1). Die Summe der beiden Ver-
schleißkoeffizienten der Gleitpaarung ergibt dann den Gesamtverschleißkoeffizienten k (Gl. 
3.4.7). 
 
2v1v kkk +=  Gl. 3.4.7 
 
Die Reibungszahl (f) errechnet sich aus dem Verhältnis von Reibkraft (FR) zu Normalkraft (FN)  
(Gl. 2.1.1). 
 
3.4.3 Gleitverschleißverhalten bis 800 °C 
Die Reibungszahl bei den Paarungen SSiC/S100 und SSiC/S50 liegt zwischen 0,4 ≤ f ≤ 1 und 
entsprechen damit den üblichen Werten der Festkörperreibung [CZI92] (Bild 3.4.5). Im Ver-
gleich zu SSiC/S100 zeigt die Paarung SSiC/S50 eine größere Schwankungsbreite der Rei-
bungszahl im Laufe des Versuches.  
Die Gleitpaarung SSiC/S100 zeigt bei höheren Gleitgeschwindigkeiten eine Abnahme der Rei-
bungszahl. Die Veränderung der Temperatur scheint hier keinen großen Einfluss auf die Rei-
bungszahl zu haben. Nach Habig [HAB89] nimmt die Reibungszahl mit zunehmender Oxid-
schichtdicke auf SiC zu. Im allgemeinen liegt die Reibungszahl der Paarung SSiC/S100 im 
Temperaturbereich von RT bis 800 °C um f = 0,7 ± 0,1. Allerdings wurden bei 250 °C und 0,1 
bzw. 2 m/s Reibungszahlen von niedriger als f < 0,6 beobachtet. 
Bei der Gleitpaarung SSiC/S50 wurde unter Raumtemperatur bei unterschiedlichen Gleitge-
schwindigkeiten kein großer Unterschied der Reibungszahl festgestellt. Bei 500 °C und 800 °C 
Umgebungstemperatur zeigt die Reibungszahl mit zunehmender Gleitgeschwindigkeit ein Ma-
ximum von 0,93 und 1,0 bei 1 m/s. Bei einer Gleitgeschwindigkeit von 2 m/s wurde eine leichte 
Abnahme von 0,83 und 0,84 beobachtet. Unter 250 °C entsteht bei 1 m/s mit f = 0,82 ein Rei-
bungsmaximum. Die minimale Reibkraft nach 2 000 m Gleitweg zeigt sich mit einer Reibungs-
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zahl von f = 0,42 unter 250 °C bei 2 m/s. Im gesamten Versuchsverlauf wurde ein Maximum der 
Reibungszahl bei 1 m/s erreicht, die bei weiterer Zunahme der Gleitgeschwindigkeit wieder ab-
nimmt. Im allgemeinen liegt hier die Reibungszahl im Temperaturbereich von RT bis 800 °C 
um f = 0,8 ± 0,2. Allerdings wurde auch hier ein Reibungsminimum mit f < 0,5 bei 250 °C beo-
bachtet. 
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Bild 3.4.5: Reibungszahl als Funktion der Gleitgeschwindigkeit und der Temperatur bei den 
Paarungen SSiC/S100 und SSiC/S50 
 
Der Verschleiß der SSiC/S100- und der SSiC/S50-Gleitpaarung zeigt eine starke Abhängigkeit 
von der Gleitgeschwindigkeit und der Umgebungstemperatur. Bild 3.4.6 zeigt den Gesamtver-
schleißkoeffizienten als Funktion der Gleitgeschwindigkeit und der Temperatur.  
Die Referenzpaarung SSiC/S100 zeigt bei Raumtemperatur bis zu einer Gleitgeschwindigkeit 
von 1 m/s keine große Veränderung des Verschleißes. Mit weiterer Zunahme der Gleitge-
schwindigkeit steigt der Verschleiß allmählich. Die Erhöhung der Temperatur führt ebenfalls zu 
einem Anstieg des Verschleißes. Bei 250 °C und 500 °C jeweils bei einer Gleitgeschwindigkeit 
von 1 m/s wurde ein Verschleißmaximum beobachtet. Bei 800 °C wurde eine Verschleißzu-
nahme ab 0,5 m/s beobachtet. 
Bei Raumtemperatur ist der Einfluss der Gleitgeschwindigkeit auf den Verschleiß der Paarung 
SSiC/S50 nicht signifikant. Der Gesamtverschleißkoeffizient liegt unterhalb von 10-6 mm³/Nm 
und zeigt damit eine Parallelität der Ergebnisse mit Ergebnissen der Schwingungsverschleißver-
suche [WAE99]. Bei hohen Temperaturen steigt der Verschleiß vor allem bei niedrigeren Gleit-
geschwindigkeiten, während mit zunehmender Gleitgeschwindigkeit eine Verschleißabnahme 
beobachtet wird. Der Rückgang des Verschleißes bei 800 °C beruht auf der flächendeckenden 
Bildung eines Oxidfilmes. Bei einer Gleitgeschwindigkeit von 1 m/s tritt ein Verschleißmini-
mum ein, das sich bei 800 °C auf höhere Gleitgeschwindigkeiten verschiebt.  
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Bild 3.4.6: Gesamtverschleißkoeffizient als Funktion der Gleitgeschwindigkeit und der Tempe-
ratur bei den Paarungen SSiC/S100 und SSiC/S50 
 
Bild 3.4.7 zeigt die Verschleißvolumina der einzelnen Probekörper am Gleitpaar SSiC/S50 unter 
Variation der Gleitgeschwindigkeit bei vier verschiedenen Temperaturen. Bei Raumtemperatur 
wurde im Vergleich zu Hochtemperaturergebnissen an beiden Gleitpaaren geringeres Ver-
schleißvolumen beobachtet.  
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  Experimenteller Teil 
 96
0,1
1
10 -4
10 -3
10 -2
10 -1
10 0
 
 WvSSiC
 WvS50
W
v [
m
m
³]
v (m/s)
T = 500 °C
         0,1
1
10 -4
10 -3
10 -2
10 -1
10 0
 WvSSiC
 WvS50
W
v [
m
m
³]
v (m/s)
T = 800 °C
 
c) Verschleißvolumina bei 500 °C d) Verschleißvolumina bei 800 °C 
Bild 3.4.7: Verschleißvolumen der stationären (pin) und der rotierenden (disk) Probekörper als 
Funktion der Gleitgeschwindigkeit bei vier verschiedenen Umgebungstemperaturen am Gleit-
paar SSiC/S50 
 
Bei Raumtemperatur wurde am stationären Probekörper das maximale Verschleißvolumen und 
damit auch sein höchster Gesamtverschleißkoeffizient mit Wv = 1,22·10-2 mm³ bei einer Gleit-
geschwindigkeit von 2 m/s festgestellt. Im Vergleich dazu wird das höchste Verschleißvolumen 
des stationären SSiC mit Wv = 6,13·10-3 mm³ bei 0,5 m/s beobachtet. Bei 250 °C Umgebungs-
temperatur nimmt das Verschleißvolumen im Gegensatz zu den Ergebnissen bei Raumtempera-
tur außer bei 2 m/s mit abnehmender Gleitgeschwindigkeit zu. Hier wurde bei 0,1 m/s Gleitge-
schwindigkeit mit Wv = 6,09·10-1mm³ an der stationären Scheibe ein höheres Verschleißvolu-
men erreicht als bei der rotierenden Scheibe mit Wv = 5,02·10-2 mm³. Das Maximum des Ge-
samtverschleißvolumens an beiden Gleitpaarungen wurde für alle Versuche bei 500 °C mit 
0,1m/s ermittelt. Der Verlauf des Verschleißvolumens bei dieser Temperatur zeigt eine Zunah-
me mit abnehmender Gleitgeschwindigkeit. Nach dem Maximum bei 500 °C nimmt das Ver-
schleißvolumen bei weiterer Erhöhung der Umgebungstemperatur auf 800 °C wieder ab.  
Innerhalb eines tribologischen Experimentes sind die Reibungszahl, der Verschleißkoeffizient 
und die Verschleißmechanismen Systemgrößen und damit eine Funktion der Versuchsparame-
ter. Zum Verständnis dieser Größen werden im folgenden die systematische Variation des 
jeweiligen Versuchsparameters im einzelnen behandelt.  
Der Einfluss der Gleitgeschwindigkeit wurde im Bereich von 0,1 m/s bis 4 m/s untersucht (Bild 
3.4.8). Die Erhöhung der Gleitgeschwindigkeit bei der Festkörperreibung führt u.a. zur Erhö-
hung der reibbedingten Temperaturerhöhung. Dies kann die Oberflächenoxidation in der Grenz-
fläche und somit die Struktur des Tribosystems sowie ihre mechanischen Eigenschaften, wie 
z.B. durch plastische Verformung, beeinflussen. Folglich spielt die im Laufe des Triboversuches 
entstandene Grenzschicht eine Entscheidende Rolle für das Reibungs- und Verschleißverhalten 
der Probekörper in Kontakt. Das Bild 3.4.8 zeigt das Verschleißverhalten der Gleitpaare 
SSiC/S100 und SSiC/S50 als Funktion der Gleitgeschwindigkeit bei einer Umgebungstempera-
tur von     800 °C.  
Bei niedrigen Gleitgeschwindigkeiten zeigt die Tribopaarung SSiC/S100 vergleichsweise einen 
niedrigeren Verschleiß. Mit zunehmender Gleitgeschwindigkeit tritt ein Wendepunkt im Ver-
schleißverhalten der untersuchten Paarungen ein. Ab 0,5 m/s wurde an der Paarung SSiC/S100 
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mit zunehmender Gleitgeschwindigkeit eine Zunahme des Verschleißes beobachtet, wohingegen 
der Verschleiß der Paarung SSiC/S50 abnimmt. Der Gesamtverschleißkoeffizient erreicht seinen 
höchsten Wert bei der Paarung SSiC/S100 bei einer Gleitgeschwindigkeit von 2 m/s mit 8,3·10-5 
mm³/Nm. Dagegen erreicht die Paarung SSiC/S50 ihren niedrigsten Wert mit 1,6·10-6 mm³/Nm 
bei 2 m/s. Die Abnahme des Verschleißes bei dieser Paarung beruht auf  
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Bild 3.4.8: Gesamtverschleißkoeffizienten als Funktion der Gleitgeschwindigkeit der Gleitpaare 
SSiC/S100 und SSiC/S50 bei 800 °C nach 2 000 m (Ausschnitt aus Bild 3.4.6) 
 
Der Einfluss der Umgebungstemperatur wurde im Bereich von 23 °C bis 800 °C untersucht. 
Eine Erhöhung der Umgebungstemperatur unter Konstanthaltung anderer Versuchsparameter 
fördert die chemische Reaktionsfreudigkeit auf der Oberfläche. In der Grenzfläche entstehen bei 
hohen Temperaturen hohe thermische Spannungen, die zum Bruch und Ausfall des Bauteiles 
führen können. Folglich führt die Temperaturerhöhung in erster Linie zur Oxidation der thermo-
dynamisch nicht stabilen Werkstoffe des Stoffsystems SiC-TiC-TiB2 sowie zur Verschlechte-
rung der mechanischen Eigenschaften. Die Erhöhung der Menge an Oxidationsprodukten mit 
zunehmender Temperatur kann das tribologische Verhalten abhängig von ihren Eigenschaften 
positiv oder negativ beeinflussen. 
Bild 3.4.9 zeigt den Einfluss der Umgebungstemperatur auf das Verschleißverhalten der unter-
suchten Gleitpaare bei einer Gleitgeschwindigkeit von 2 m/s. Die Erhöhung der Temperatur 
beeinflusst den Verschleißverlauf entscheidend. Mit zunehmender Temperatur bis 250 °C zei-
gen beide Gleitpaare ähnliche Verschleißbeträge. Bei weiterer Erhöhung der Temperatur bis auf 
800 °C ändert sich der Verschleißverlauf. Die Paarung SSiC/S100 zeigt mit zunehmender Tem-
peratur eine fast lineare Zunahme des Verschleißes bis 800 °C. Im Gegensatz dazu wurde bei 
der Paarung SSiC/S50 ab 250 °C ein kontinuierlich abnehmender Trend des Verschleißes beo-
bachtet. Mit zunehmender Temperatur wird der Einfluss der Oxidation bzw. der in situ gebilde-
ten Oxide in der Grenzfläche signifikanter. Durch ausreichende Menge an Oxidationsprodukten 
kann der Grundköper vom Gegenkörper getrennt werden, so dass nur noch ein Oxid/Oxid-
Kontakt in Grenzfläche herrscht. Im folgenden werden weitere Einflussgrößen auf das Ver-
schleißverhalten der Gleitpaarung SSiC/S50 diskutiert.  
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Bild 3.4.9: Gesamtverschleißkoeffizienten als Funktion der Umgebungstemperatur der Gleitpaa-
re SSiC/S100 (S100 = SSiC) und SSiC/S50 (S50 = SiC-TiC-TiB2; 50:25:25 mol %) bei 800 °C 
nach 2 000 m (Auszug aus Bild 3.4.6) 
 
Der Einfluss der Flächenpressung wurde durch Variation der Kontaktfläche untersucht. Das 
Bild 3.4.10 zeigt das Reibungs- und Verschleißverhalten der Gleitpaarung SSiC/S50 als Funkti-
on der Gleitgeschwindigkeit bei 800 °C unter Variation der Flächenpressung. Durch die Variati-
on der Flächenpressung ändern sich die Größe der wahren Kontaktfläche und damit die Defor-
mationseigenschaften der in situ entstandenen Oxidschicht bzw. des Grundmaterials. Die Flä-
chenpressung kann durch die Änderung der Normalkraft oder die Änderung der Kontaktfläche 
kontrolliert werden [HAB80]. In dieser Arbeit wurde die Flächenpressung durch die Erhöhung 
des Radius der Kontaktstelle der stationären Triboscheiben von 6 mm auf 21 mm (vgl. Bild 
3.4.3) reduziert. Die Erhöhung des Radius führt zur Zunahme der realen Kontaktfläche und da-
mit zur Abnahme der Flächenpressung zu Beginn des Versuches. Durch die niedrige Flächen-
pressung gelangt man schneller in den Bereich der Tribooxidation bzw. zu einem stabileren 
Film. Die Berechnungen zur Flächenpressung sind in Tabelle 3.4.2 zusammengestellt.  
Bei einer Gleitgeschwindigkeit von 0,1 m/s mit niedriger Flächenpressung wird eine Reibungs-
zahl von f = 1,09 erreicht, während bei höherer Flächenpressung die Reibungszahl bei f = 0,7 
liegt. Die weitere Erhöhung der Gleitgeschwindigkeit zeigt einen ähnlichen Verlauf der Rei-
bungszahl bei beiden Flächenpressungen und nimmt mit zunehmender Gleitgeschwindigkeit ab. 
Bei einer Gleitgeschwindigkeit von v = 2 m/s wurde eine Reibungszahl von f ≈ 0,7 beobachtet.  
Bei niedrigeren Gleitgeschwindigkeiten wurde kein Unterschied bei den Verschleißkoeffizien-
ten beobachtet, während sich das Verschleißminimum auf höhere Gleitgeschwindigkeiten ver-
schiebt. Dong et al. [DON95] untersuchten den Einfluss der Normalkraft im Bereich von 3,2 bis 
98 N. Oberhalb von 10 N dominiert Mikrobrechen den Verschleißprozess. Folglich steigt die 
Reibungszahl bei Ihren Experimenten bis auf f = 0,78. 
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Bild 3.4.10: Reibungszahl (a) und Gesamtverschleißkoeffizienten (b) als Funktion der Gleitge-
schwindigkeit bei 800 °C für variierte Flächenpressungen bei der Tribopaarung SSiC/S50  
 
Der Einfluss des Gleitweges wurde im Bereich von 2 000 m bis 97 567 m untersucht. Der 
Gleitweg ist das Produkt von der Gleitgeschwindigkeit und der Versuchsdauer. Mit zunehmen-
dem Gleitweg durchläuft das Tribosystem im allgemeinen drei Phasen (s. Bild 2.2.1a). Die Län-
ge dieser drei Phasen ist von Eigenschaften bzw. Versuchsbedingungen des Tribosystems ab-
hängig. Bild 3.4.11 zeigt das Reibungs- und Verschleißverhalten in Abhängigkeit von der Gleit-
geschwindigkeit bei einer Umgebungstemperatur von 800 °C nach drei verschiedenen Gleitwe-
gen. Die hier dargestellten Reibungszahlen zeigen den Wert am Ende eines jeden Versuches 
(Bild 3.4.11 a). Bei konstanter Gleitgeschwindigkeit nimmt die Reibungszahl mit zunehmendem 
a)Reibungszahl 
b) Gesamtverschleiß- 
    koeffizient 
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Gleitweg ebenfalls zu. Nach einem Gleitweg von 97 567 m bei 3,9 m/s wurde eine Reibungszahl 
von f > 1 beobachtet (s. auch Bild 3.4.12).  
Im Vergleich zur Reibungszahl wurde beim Verschleißkoeffizienten ein umgekehrter Trend 
beobachtet (Bild 3.4.11b). Mit zunehmendem Gleitweg nimmt der Gesamtverschleißkoeffizient 
ab. Bei einer Gleitgeschwindigkeit von 1 m/s konnte kein Einfluss des Gleitweges festgestellt 
werden. Bei höheren Gleitgeschwindigkeiten bis 4 m/s nimmt der Verschleiß mit zunehmendem 
Gleitweg ab. Dies ist auf eine im Laufe des Versuches in situ gebildete oxidische Verschleiß-
schutzschicht zurückzuführen. 
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Bild 3.4.11: Reibungszahl (a) und Gesamtverschleißkoeffizienten (b) als Funktion der Gleitge-
schwindigkeit bei 800 °C bei Variation des Gleitweges bei der Tribopaarung SSiC/S50 
 
a) Reibungszahl 
b) Gesamtverschleiß- 
     koeffizient 
 
  Experimenteller Teil 
 101
Bild 3.4.12 zeigt den Verlauf eines Gleitverschleißversuches bis zu einem Gleitweg von           
97 567 m. Die Umgebungstemperatur betrug hier 800 °C bei einer Gleitgeschwindigkeit von  
3,9 m/s. Der Verlauf der Reibungszahl zeigt einen Anstieg von f ≈ 0,7 in den Anfangsstadien bis 
auf f > 1 zum Ende des Versuches. Im Vergleich zu den Versuchen mit kleinerem Gleitweg 
wurde hier eine geringere Schwankungsbreite der Reibungszahl beobachtet. Unter den angege-
benen Versuchsbedingungen wurde ein Gesamtverschleißkoeffizient von 3,57ּ10-7 mm³/Nm 
ermittelt.  
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Bild 3.4.12: Reibungszahl als Funktion des Gleitweges bei T = 800 °C und v = 3,9 m/s 
 
Der im Laufe des Versuches in situ entstandene Oxidfilm spielt eine dominierende Rolle im 
tribologischen Verhalten. Aufgrund dessen wurde der Einfluss der Voroxidation auf das tribolo-
gische Verhalten untersucht. Die rotierende S50-Triboscheibe wurde 8 und 16 Stunden bei    
800 °C voroxidiert (vgl. Kapitel 3.2). Auf diese Weise wurde auf der nichtoxidischen Tribo-
scheibe eine Oxidschicht mit einer Gesamtschichtdicke von ca. 9 µm nach 8 Stunden und ca. 10 
µm nach 16 Stunden Voroxidation erreicht (s. Bild 3.2.14). Durch Erhöhung der Voroxidations-
dauer steigt vor allem die Rutil-Menge in der Oxidschicht vergleichsweise rapider (s. Bild 
3.2.12). Die so voroxidierten Triboscheiben wurden bei 800 °C unter Variation der Gleitge-
schwindigkeit auf ihr Reibungs- und Verschleißverhalten hin untersucht (Bild 3.4.13).  
In allen drei Fällen durchläuft die Reibungszahl ein schwaches Maximum und nimmt bei höhe-
ren Gleitgeschwindigkeiten wieder ab. Nach 16 Stunden Voroxidation wurde eine geringfügige 
Abnahme der Reibungszahl im Vergleich zu den nicht voroxidierten und 8 Stunden voroxidier-
ten Gleitpaarungen beobachtet. Dies könnte durch die mit der Voroxidationsdauer zunehmende 
Rutil-Menge ausgelöst worden sein. Nach 16 Stunden Voroxidation beträgt die Rutil-Menge auf 
der Oberfläche 50 Vol. % (vgl. Bild 3.2.12).  
Bei Gleitgeschwindigkeiten von 0,1 m/s nimmt der Verschleiß mit zunehmender Voroxidations-
dauer ab und erreicht nach 16 Stunden einen Wert von 9,5ּ10-6 mm³/Nm. Mit zunehmender 
Gleitgeschwindigkeit durchläuft der Verschleiß zwischen 0,5 und 1 m/s einen Wendepunkt. Bei 
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höheren Gleitgeschwindigkeiten von v > 2 m/s zeigen die voroxidierten Paarungen im Vergleich 
zur nicht voroxidierten Paarung eine höhere Verschleißrate.  
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Bild 3.4.13: Reibungszahl (a) und Verschleißkoeffizient (b) als Funktion der Gleitgeschwindig-
keit bei 800 °C bei der Tribopaarung SSiC/S50 (S50 = SiC-TiC-TiB2; 50:25:25 mol %) 
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3.5 Oberflächencharakterisierung 
3.5.1 Rasterelektronenmikroskopie (REM) 
Um die Morphologie der Verschleißspur zu untersuchen, wurden sowohl auf dem rotierenden 
als auch auf dem stationären Probekörper rasterelektronenmikroskopische (REM) Aufnahmen 
(Gerät: Hitachi S4100 und Cambridge Stereoscan 180) durchgeführt. Der Einfluss der Gleitge-
schwindigkeit bei 800 °C (vgl. Bild 3.4.8) wurde in den folgenden REM-Bildern (Bild 3.5.1 bis 
Bild 3.5.8) dargestellt. Die Bilder 3.5.1 bis 3.5.4 geben einen Eindruck der Verschleißspur der 
Gleitpaarung SSiC/S100 nach der Belastung bei 800 °C mit zunehmender Gleitgeschwindigkeit. 
Jeweils die entsprechende Tastschnittmessung der Verschleißspur auf dem rotierenden Probe-
körper ist dargestellt. Die Reibungs- und Verschleißergebnisse zu den ausgesuchten REM-
Aufnahmen wurden bereits in Kapitel 3.4.3 diskutiert. Aus den REM-Bildern ist oxidische 
Grenzfläche zu erkennen. Die Oxidpartikel sind sowohl auf dem rotierenden als auch auf dem 
stationären Probekörper aufgetragen. Sie sind nicht kontinuierlich auf der Verschleißspur ver-
teilt, sondern bilden kleine Inselchen oder liegen als lose Partikel auf der Oberfläche vor. Die 
losen Partikel zeigen eine runde Form mit einem Durchmesser von oft weniger als 1 µm. Auf 
allen Verschleißspuren wurde Mikrobrechen festgestellt. Die in der Grenzfläche entstandenen 
Oxidpartikel bedecken nicht die gesamte Verschleißspur bzw. Kontaktfläche und somit entste-
hen lokale „oxidfreie“ Flächen, wodurch ein SiC/SiC-Kontakt zustande kommt. Der SiC/SiC-
Kontakt und die hohe lokale Flächenpressung aufgrund der hohen Rauhigkeit (vgl. Kapitel 
3.5.3) erleichtern das Mikrobrechen in der Grenzfläche. Mit zunehmender Gleitgeschwindigkeit 
wurde vor allem auf dem rotierenden Probekörper eine Zunahme und eine Anhäufung der Oxid-
schicht beobachtet. Die hier gebildete Oxidschicht bedeckt das nichtoxidische Grundmaterial 
nicht vollständig. Dadurch wird die Schutzfunktion der Oxidschicht gegen weitere Oxidation 
nicht gewährleistet. Die anhaltende Oxidation führt zu einem Anstieg an Verschleiß. 
 
          
a) rotierende Scheibe  b) stationäre Scheibe 
 
c) Profil der Verschleißspur auf S100 
Bild 3.5.1: REM-Aufnahme der Gleitpaa-
rung SSiC/S100 bei einer Umgebungs-
temperatur von 800 °C und 0,1 m/s und 
Verschleißspurtopographie des rotieren-
den Probekörpers 
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a) rotierende Scheibe   b) stationäre Scheibe 
 
c) Profil der Verschleißspur auf S100 
 
                   
a) rotierende Scheibe  b) stationäre Scheibe 
 
c) Profil der Verschleißspur auf S100 
Bild 3.5.2: REM-Aufnahme der Gleitpaa-
rung SSiC/S100 bei einer Umgebungs-
temperatur von 800 °C und 0,5 m/s und 
Verschleißspurtopographie des rotieren-
den Probekörpers 
 
Bild 3.5.3: REM-Aufnahme der Gleitpaa-
rung SSiC/S100 bei einer Umgebungs-
temperatur von 800 °C und 1 m/s und 
Verschleißspurtopographie des rotieren-
den Probekörpers 
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a) rotierende Scheibe  b) stationäre Scheibe 
 
c) Profil der Verschleißspur auf S100 
 
Die folgenden Bilder zeigen den Einfluss der Gleitgeschwindigkeit auf die Gleitpaarung 
SSiC/S50 bei 800 °C (Bild 3.5.5 bis Bild 3.5.8). Untersuchungen zum statischen Oxidationsver-
halten deuten darauf hin (s. Kapitel 3.2), dass die in situ entstandenen Oxide bei 800 °C zum 
Teil in flüssiger Form vorliegen könnten. Das B2O3 tendiert dazu sich in SiO2 zu lösen und so-
mit in situ ein SiO2·B2O3-Glas (Borosilicatglas) zu bilden. Dieser Prozess wird unter tribologi-
scher Beanspruchung beschleunigt, da durch die erzwungene Bewegung in der Grenzfläche eine 
intensive Durchmischung der gebildeten Oxide stattfindet. Bei hohen Temperaturen und hohen 
Gleitgeschwindigkeiten wird die Mischung bzw. Homogenisierung der Oxidschicht erleichtert. 
Mit zunehmender Gleitgeschwindigkeit wurde eine Abnahme der Rauhigkeit der Verschleißspur 
beobachtet. Nach Gleitverschleißuntersuchungen wurde die in situ entstandene Oxidschicht auf 
beiden Probekörpern der Gleitpaarung SSiC/S50 beobachtet. Bei einer Gleitgeschwindigkeit 
von 0,1 m/s ist die gebildete Oxidschicht von geringer lateraler Ausdehnung. Es bilden sich 
kleine Oxidinseln auf dem rotierenden Probekörper. Die Erhöhung der Gleitgeschwindigkeit 
fördert durch die Reibungswärme die Tribooxidation und die Scherung sowie die Zerkleinerung 
bzw. Zermahlung der gebildeten Verschleißpartikel. Dies führt zur Füllung des Abbott-
Volumens in der Grenzfläche mit amorphen und kristallinen Oxiden. Bei Gleitgeschwindigkei-
ten von 2 m/s wird die Grenzfläche der Gleitpaarung vollständig mit einer Oxidschicht bedeckt. 
Der hier in situ entstandene Oxidfilm trennt den Gegenkörper vom Grundkörper.  
 
 
Bild 3.5.4: REM-Aufnahme der Gleit-
paarung SSiC/S100 bei einer Umge-
bungstemperatur von 800 °C und 2 m/s 
und Verschleißspurtopographie des rotie-
renden Probekörpers 
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a) rotierende Scheibe  b) stationäre Scheibe 
 
c) Profil der Verschleißspur auf S50 
 
                   
a) rotierende Scheibe   b) stationäre Scheibe 
 
c) Profil der Verschleißspur auf S50 
Bild 3.5.5: REM-Aufnahme der Gleitpaa-
rung SSiC/S50 bei einer Umgebungs-
temperatur von 800 °C und 0,1 m/s und 
Verschleißspurtopographie des rotieren-
den Probekörpers 
 
Bild 3.5.6: REM-Aufnahme der Gleitpaa-
rung SSiC/S50 bei einer Umgebungstem-
peratur von 800 °C und 0,5 m/s und Ver-
schleißspurtopographie des rotierenden 
Probekörpers 
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a) rotierende Scheibe  b) stationäre Scheibe 
 
c) Profil der Verschleißspur auf S50 
 
              
a) rotierende Scheibe  b) stationäre Scheibe 
 
c) Profil der Verschleißspur auf S50 
Bild 3.5.7: REM-Aufnahme der Gleitpaa-
rung SSiC/S50 bei einer Umgebungstem-
peratur von 800 °C und 1 m/s und Ver-
schleißspurtopographie des rotierenden 
Probekörpers 
 
Bild 3.5.8: REM-Aufnahme der Gleitpaa-
rung SSiC/S50 bei einer Umgebungstem-
peratur von 800 °C und 2 m/s und Ver-
schleißspurtopographie des rotierenden 
Probekörpers 
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Die folgenden REM-Bilder (Bild 3.5.9 bis Bild 3.5.14) geben einen Eindruck über den Einfluss 
der Umgebungstemperatur während der tribologischen Belastung wieder (vgl. Bild 3.4.9). Hier 
wurde bei einer Gleitgeschwindigkeit von 2 m/s die Verschleißspur der rotierenden Probe mit 
entsprechender Oberflächentopographie der Gleitpaarung SSiC/S100 bei einer Umgebungstem-
peratur bis 500 °C dargestellt. Eine REM-Aufnahme der Verschleißspur bei 800 °C und 2 m/s 
wurde bereits in Bild 3.5.4 dargestellt. Mit zunehmender Temperatur nimmt die Oxidmenge in 
der Verschleißspur zu. Bei Raumtemperatur spielt die relative Luftfeuchte durch Adsorption von 
Wasser eine bedeutende Rolle. Die Topographiebilder der Verschleißspuren zeigen eine relativ 
hohe Rauhigkeit. Dies zeigt, dass sich in der Grenzschicht, die aus Oxidationsprodukten sowie 
Bruchstücken aus dem Grundmaterial besteht, kleine Anhäufungen bilden. Neben diesen An-
häufungen sind auch bei hohen Temperaturen und hohen Gleitgeschwindigkeiten kleine länglich 
gebildete runde bzw. kugelförmige lose Partikel sog. „Rollers“ zu finden.  
 
        
a) Verschleißspur b) Profil der Verschleißspur auf S100 
Bild 3.5.9: REM-Aufnahme der Verschleißspur (a) und deren Topographie (b) der rotierenden 
Scheibe bei der Gleitpaarung SSiC/S100 mit 2 m/s und einer Umgebungstemperatur von 23 °C 
 
 
a) Verschleißspur b) Profil der Verschleißspur auf S100 
Bild 3.5.10: REM-Aufnahme der Verschleißspur (a) und deren Topographie (b) auf der rotie-
renden Scheibe bei der Gleitpaarung SSiC/S100 mit 2 m/s und einer Umgebungstemperatur von 
250°C 
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a) Verschleißspur b) Profil der Verschleißspur auf S100 
Bild 3.5.11: REM-Aufnahme der Verschleißspur (a) und deren Topographie (b) der rotierenden 
Scheibe bei der Gleitpaarung SSiC/S100 mit 2 m/s und einer Umgebungstemperatur von 500 °C 
 
Die nachfolgenden Bilder (Bild 3.5.12 bis Bild 3.5.15) geben einen Eindruck über den Einfluss 
der Umgebungstemperatur bei der Gleitpaarung SSiC/S50 wieder. Hier wurde unter Konstant-
haltung der Gleitgeschwindigkeit bei 2 m/s die Umgebungstemperatur bis 500 °C erhöht. Ver-
suchsergebnisse bei 800 °C können dem Kapitel 3.4.3 entnommen werden. Mit zunehmender 
Temperatur nimmt die Oxidmenge in der Grenzfläche zu, während das nichtoxidische Grund-
material unter der Oxidschicht verschwindet. Bei 250 °C und 500 °C enthält die Grenzschicht 
neben Oxidpartikeln auch Bruchstücke des Grundmaterials. Bei 800 °C wird die Verschleißspur 
durch die in situ entstandene Oxidschicht vollständig bedeckt. Der hier in situ entstandene Oxid-
film verteilt sich in der Grenzfläche im Laufe des Versuches besser. Im Vergleich zur Gleitpaa-
rung SSiC/S100 zeigen die Verschleißspuren hier eine geringere Rauhigkeit.  
 
        
a) Verschleißspur b) Profil der Verschleißspur auf S50 
Bild 3.5.12: REM-Aufnahme der Verschleißspur (a) und deren Topographie (b) der rotierenden 
Scheibe bei der Paarung SSiC/S50 mit 2 m/s und bei 23 °C Umgebungstemperatur 
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a) Verschleißspur b) Profil der Verschleißspur auf S50 
Bild 3.5.13: REM-Aufnahme der Verschleißspur (a) und deren Topographie (b) der rotierenden 
Scheibe bei der Paarung SSiC/S50 mit 2 m/s und bei 250 °C Umgebungstemperatur 
 
         
a) Verschleißspur b) Profil der Verschleißspur auf S50 
Bild 3.5.14: REM-Aufnahme der Verschleißspur (a) und deren Topographie (b) der rotierenden 
Scheibe bei der Paarung SSiC/S50 mit 2 m/s und bei 500 °C Umgebungstemperatur 
 
Mit zunehmender Temperatur insbesondere bei 800 °C wurde eine Bedeckung der Kalotte mit 
dem in situ entstandenen Oxidfilm beobachtet (Bild 3.5.15). Zur Abmessung der Kalotte für die 
Berechnung des Verschleißkoeffizienten wurde der Oxidfilm weggekratzt. 
 
              
a) Stationäre Scheibe  b) Oberflächentopographie  
Bild 3.5.15: Übertrag auf die stationäre Scheibe (a) und die entsprechende Oberflächentopogra-
phie (b) bei einer Umgebungstemperatur von 800 °C und 0,1 m/s bei der Gleitpaarung SSiC/S50 
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Durch die Bedeckung des Gegenkörper sowie des Grundkörpers mit dem Oxidfilm herrscht in 
der tribologischen Grenzfläche ein Oxid/Oxid-Kontakt. Durch die adhäsive Anhaftung Oxid-
schicht auf beiden Probekörpern bleibt der Oxid/Oxid-Kontakt im Laufe des Experimentes be-
ständig. Die Scherebene befindet sich während der Gleitbewegung im mittleren Bereich des 
Oxidfilmes. 
Die Flächenpressung wurde bei der Gleitpaarung SSiC/S50 bei einer konstanten Umgebungs-
temperatur von 800 °C für die Gleitgeschwindigkeit von 0,1 bis 4 m/s durch Veränderung des 
Probenradius variiert (vgl. Tabelle 3.4.2 und Bild 3.4.10). Die folgenden Bilder (Bild 3.5.16 bis 
Bild 3.5.20 ) zeigen REM-Aufnahmen und entsprechende Oberflächentopographien des rotie-
renden Probekörpers. Mit zunehmender Gleitgeschwindigkeit wurde eine Glättung der Ver-
schleißspur und damit eine Abnahme der Rauhigkeit beobachtet.  
 
        
a) Verschleißspur b) Profil der Verschleißspur auf S50 
Bild 3.5.16: REM-Aufnahme der Verschleißspur (a) und deren Topographie (b) auf der rotie-
renden Scheibe bei der Gleitpaarung SSiC/S50 mit p0 = 835 N/mm² bei 0,1 m/s und einer Um-
gebungstemperatur von 800 °C  
 
        
a) Verschleißspur b) Profil der Verschleißspur auf S50 
Bild 3.5.17: REM-Aufnahme der Verschleißspur (a) und deren Topographie (b) auf der rotie-
renden Scheibe bei der Gleitpaarung SSiC/S50 mit p0 = 835 N/mm² bei 0,5 m/s und einer Um-
gebungstemperatur von 800 °C 
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a) Verschleißspur b) Profil der Verschleißspur auf S50 
Bild 3.5.18: REM-Aufnahme der Verschleißspur (a) und deren Topographie (b) auf der rotie-
renden Scheibe bei der Gleitpaarung SSiC/S50 mit p0 = 835 N/mm² bei 1 m/s und 800 °C 
 
        
a) Verschleißspur b) Profil der Verschleißspur auf S50 
Bild 3.5.19: REM-Aufnahme der Verschleißspur (a) und deren Topographie (b) auf der rotie-
renden Scheibe bei der Gleitpaarung SSiC/S50 mit p0 = 835 N/mm² bei 2 m/s und 800 °C 
 
        
a) Verschleißspur b) Profil der Verschleißspur auf S50 
Bild 3.5.20: REM-Aufnahme der Verschleißspur (a) und deren Topographie (b) der rotierenden 
Scheibe bei der Gleitpaarung SSiC/S50 mit p0 = 835 N/mm² bei 4 m/s und 800 °C 
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Der Einfluss des Gleitweges wurde bei 800 °C untersucht (vgl. Bild 3.4.11). Folgende REM-
Aufnahmen mit entsprechenden Oberflächentopographien geben einen Eindruck über den Ein-
fluss des Gleitweges wieder (Bild 3.5.21 bis Bild 3.5.24). Bei einer Gleitgeschwindigkeit von 1 
m/s nimmt die Oxidschichtdicke mit zunehmendem Gleitweg ab. Auf beiden Probekörpern der 
Paarung SSiC/S50 bilden sich im Laufe des Versuches parallel zueinander laufende, ca. 2 µm 
tiefe Rillen. Auf der Kalotte der stationären Triboscheibe laufen die Rillen entlang der a-
Ausrichtung (vgl. Bild 3.4.4). Mit zunehmender Gleitgeschwindigkeit wurde eine „Heilung“ der 
Verschleißspur bei Gleitwegen von 20 000 m beobachtet. Bei Gleitgeschwindigkeiten von 2 m/s 
sind nur noch einzelne Rillen zu sehen, während bei 4 m/s der Oxidfilm immer noch seine Be-
ständigkeit bewahrt. Die am Kalottenrand liegenden Abriebpartikel fördern die Rillenbildung. 
Aufgrund dessen wurde der Gleitweg bei einer Gleitgeschwindigkeit von 3,9 m/s bis auf 97 567 
m erhöht. Das Bild 3.5.24 zeigt REM-Aufnahmen der Verschleißspur und der Kalotte. Der in 
situ entstandene Oxidfilm bedeckt die Verschleißspuren auf beiden Seiten der Gleitpaarung 
vollständig. Der Oxidfilm trennt die beiden nichtoxidischen Probekörper voneinander und do-
miniert das Verschleißverhalten. Aufgrund der Stabilität des Oxidfilmes auch nach 97 567 m 
bleibt der Verschleiß mit einem Gesamtverschleißkoeffizienten von k = 3,57ּ10-7 mm³/Nm rela-
tiv niedrig (vgl. Bild 3.4.12).  
 
        
a) Verschleißspur b) Profil der Verschleißspur auf S50 
Bild 3.5.21: REM-Aufnahme der Verschleißspur (a) und deren Topographie (b) der rotierenden 
Scheibe bei der Gleitpaarung SSiC/S50 nach 20 000 m bei 1 m/s und 800 °C 
 
        
a) Verschleißspur b) Profil der Verschleißspur auf S50 
Bild 3.5.22: REM-Aufnahme der Verschleißspur (a) und deren Topographie (b) der rotierenden 
Scheibe bei der Gleitpaarung SSiC/S50 nach 20 000 m bei 2 m/s und 800 °C 
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a) Verschleißspur b) Profil der Verschleißspur auf S50 
Bild 3.5.23: REM-Aufnahme der Verschleißspur (a) und deren Topographie (b) der rotierenden 
Scheibe bei der Paarung SSiC/S50 nach 20 000 m bei 4 m/s und einer Umgebungstemperatur 
von 800 °C 
 
        
a) rotierende Scheibe b) stationäre Scheibe 
        
c) Topographie der Verschleißspur d) Topographie der Kalotte 
Bild 3.5.24: Die Verschleißspur der rotierenden (a) und der stationären Scheibe (Kalotte) (b) mit 
entsprechender Topographie (c und d) bei 3,9 m/s und 800°C nach einem Gleitweg von 97567m  
 
Bild 3.5.25 zeigt REM-Bilder der Abriebpartikel bei längeren Gleitwegen. Alle Versuche, die 
bei Gleitwegen von 20 000 und 97 567 m durchgeführt worden sind, zeigen die Bildung von 
spiralförmigen Verschleißpartikeln, sog. Rollers. Diese Verschleißpartikel besitzen einen 
Durchmesser von ca. 15 µm und eine Länge von ca. 150 µm. Bei Gleitwegen von 2 000 m wur-
de keine Rollerbildung beobachtet. 
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Bild 3.5.25: Bildung von „Rollers“ bei längeren Gleitwegen 
 
Durch Voroxidation der S50-Triboscheibe bei 800 °C wurde ein Oxidfilm vor dem tribologi-
schen Versuch gebildet. Die Gleitverschleißversuche wurden bei 800 °C unter Variation der 
Geschwindigkeit durchgeführt. Im folgenden werden REM-Aufnahmen und entsprechende 
Tastschnittmessungen der Verschleißspur ohne (Bild 3.2.7a), nach 8 Stunden (Bild 3.2.7b) und 
nach 16 Stunden Voroxidation (Bild 3.2.7c) dargestellt. Mit zunehmender Voroxidationsdauer 
nimmt die Rauhigkeit der Verschleißspur ab.  
 
        
a) Verschleißspur b) Profil der Verschleißspur auf S50 
Bild 3.5.26: REM-Aufnahme der Verschleißspur (a) und deren Topographie (b) der rotierenden 
Scheibe bei der Gleitpaarung SSiC/S50 mit 4 m/s und einer Umgebungstemperatur von 800 °C 
 
        
a) Verschleißspur b) Profil der Verschleißspur auf S50 
Bild 3.5.27: REM-Aufnahme der Verschleißspur (a) und deren Topographie (b) der rotierenden 
Scheibe bei 4 m/s und 800 °C nach 8 Stunden Voroxidation bei der Gleitpaarung SSiC/S50 
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a) Verschleißspur b) Profil der Verschleißspur auf S50 
Bild 3.5.28: REM-Aufnahme der Verschleißspur (a) und deren Topographie (b) der rotierenden 
Scheibe bei 4 m/s und einer Umgebungstemperatur von 800 °C nach 16 Stunden Voroxidation 
bei der Gleitpaarung SSiC/S50 
 
3.5.2 Elekronendispersive Röntgenspektroskopie im REM (EDX) 
Die entstandene Verschleißspur wurde mittels REM+EDX auf ihre elementare Zusammenset-
zung hin untersucht. Bild 3.5.29 zeigt eine EDX-Analyse an den im Bild 3.5.9 markierten Stel-
len. Hier wurden inselförmige oxidische Bestandteile auf dem nichtoxidischen SiC-
Grundmaterial beobachtet.  
 
    
a) Oxidschicht b) Grundmaterial 
Bild 3.5.29: EXD-Analyse der Oxidschicht (a) und des Grundmaterials (b) an markierten Stellen 
im Bild 3.5.9 der rotierenden Scheibe bei 2 m/s und RT der Paarung SSiC/S100 
 
Bild 3.5.30 zeigt eine EDX-Analyse jeweils an den in Bild 3.5.12 markierten Stellen. 
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a) Oxidschicht b) SiC-Korn  
 
 
c) TiB2-Korn 
 
Das Röntgenspektrum gibt Aufschlüsse über die Zusammensetzung des Abriebs, der im wesent-
lichen aus oxidischen Bestandteilen besteht. Aufgrund der geringen Oxidfilmdicken ist jedoch 
nicht auszuschließen, dass auch Reflexe aus dem Grundmaterial im Spektrum auftreten. Der 
oxidische Abrieb ist in einer Vertiefung während der tribologischen Beanspruchung gebildet 
worden. Es handelt sich hier um einen dünnen Übertrag auf dem ursprünglichen Gefüge des 
Verbundwerkstoffes (Markierung a in Bild 3.5.12a). Die dunklen Stellen bestehen hauptsächlich 
aus TiB2 (Markierung c in Bild 3.5.12a). Hellgraue Stellen bestehen aus SiC (Markierung b in 
Bild 3.5.12a).  
Bild 3.5.31 zeigt eine energiedispersive Röntgenspektroskopie-Analyse in der Verschleißspur 
des stationären Probekörpers (Kalotte) aus Bild 3.5.24b. Das Analysenergebnis zeigt die Exis-
tenz von Ti-Oxiden auch auf dem stationären Gegenkörper. Der Nachweis von Bor war aus ge-
rätetechnischen Gründen nicht möglich. 
 
Bild 3.5.30: EXD-Analyse der Oxid-
schicht (a), eines SiC-Kornes (b) und 
eines TiB2-Kornes (c) mit Spuren von 
Kohlenstoff an markierten Stellen in Bild 
3.5.12 der rotierenden Scheibe bei 2 m/s 
unter RT der Paarung SSiC/S50 
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Bild 3.5.31: Energiedispersive Röntgenspektroskopie (EDX)-Analyse in der Kalotte aus Bild 
3.5.24b 
 
3.5.3 Atomkraftmikroskopie (AFM) 
Nach Gleitverschleißversuchen der Paarung SSiC/S100 (Bild 3.5.4a) und SSiC/S50 (Bild 
3.5.8a) bei 800 °C und 2 m/s wurden die erhaltenen Verschleißspuren in einer Messfläche von 
100 x 100 µm mittels AFM auf ihre Oberflächenbeschaffenheit untersucht (Bild 3.5.32 und Bild 
3.5.33).  
 
 
Bild 3.5.32: Oberflächenmorphologie der Verschleißspur der Gleitpaarung SSiC/S100 bei 2 m/s 
und 800 °C 
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Bild 3.5.33: Oberflächenmorphologie der Verschleißspur der Gleitpaarung SSiC/S50 bei 2 m/s 
und 800 °C 
 
Die AFM-Messungen zeigen, dass sich die Rauheit der S100-Triboscheibe im Vergleich zum 
Ausgangszustand (s. Bild 3.1.12) von Ra = 170,3 nm auf Ra = 478,7 nm erhöht hat. Auf der Ver-
schleißspur der S50-Triboscheibe ergibt sich eine Verbesserung der Oberflächenqualität im 
Vergleich zum Versuchsbeginn. Die Probekörper polieren sich während des Versuches gegen-
seitig aus. Hier wurde im Vergleich zum Ausgangszustand (s. Bild 3.1.13) eine Abnahme der 
Rauheit von Ra = 90,26 nm auf Ra = 35,78 nm durch die in situ gebildete Oxidschicht beobach-
tet. Die Verteilung bzw. Ausdehnung der Oxidschicht auf der nichtoxidischen Keramik ist u. a. 
abhängig von dessen Plastizität. Die in situ gebildete Mischoxidschicht auf der S50-Probe be-
sitzt einen um 134 % niedrigeren Mittenrauwert im Vergleich zur Oxidschicht auf der monolit-
hischen S100-Keramik.  
 
3.5.4 Weißlichtinterferenz und Röntgenphasenanalyse (XRD)  
Mittels Weißlichtinterferenz wurde die Oberflächentopographie der Verschleißspur der rotie-
renden Triboscheibe der Paarung SSiC/S50 bei einer Gleitgeschwindigkeit von 4 m/s und einer 
Voroxidationsdauer von 16 Stunden dargestellt (Bild 3.5.34). Dies zeigt, dass der hier in gerin-
gen Mengen entstandene Oxidfilm rau aussieht. Aus der Mitte der Verschleißspur heraus nimmt 
die Rauhigkeit nach Außen hin zu. Dies ist auf den im Laufe des Versuches entwickelten Abrieb 
zurückzuführen. Während des Versuches wurde der entstandene Abrieb aufgesammelt. Eine 
Röntgenphasenanalyse des Abriebes zeigt als einzigen kristallinen Phasenbestand Rutil (Bild 
3.5.35). Das heißt, dass der restliche Oxidbestand in der Verschleißspur amorph vorliegt und 
daher bei hohen Temperaturen als Glas betrachtet werden kann. 
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Bild 3.5.34: Weißlichtinterferenz-Aufnahme der Verschleißspur der rotierenden S50-
Triboscheibe bei einer Gleitgeschwindigkeit von 4 m/s nach 16 Stunden Voroxidation 
 
 
Bild 3.5.35: Röntgenphasenanalyse des Abriebes der Gleitpaarung SSiC/S50 bei einem Versuch 
mit Tu = 800 °C und v = 4 m/s nach 16 Stunden Voroxidation 
 
3.5.5 Mikro-Laser-Raman-Spektroskopie (µ-RS)  
Die Raman-spektroskopischen Untersuchungen erfolgten mit einem DILOR XY Ra-
manspektrometer mit stickstoffgekühlter CCD-Kamera als Detektor in Mikro-Probentechnik 
(180°-Rückstreu-Geometrie mit Olympus BH-2 Mikroskop) und Anregung mit einer Wellen-
länge von 514 nm (Ar-Ionen-Laser; Carl Zeiss, Jena). Für die Untersuchung wurden ein 50x-
Objektiv (laterale Auflösung 2 µm) verwendet. Durch Anwendung von Laserleistungen zwi-
schen 1 und 10 mW an der Eingangsoptik des Spektrometers (entspricht ≈ 10 - 100 kW/cm2 auf 
der Probe) werden ungewollte Laser-induzierte Materialveränderungen erkannt und ggf. ausge-
schlossen. Die Wellenzahlen von schmalen Banden sind etwa ± 2 cm-1 genau.  
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Die Verschleißspur der rotierenden S50-Triboscheibe wurde mittels µ-RS analysiert. Die Er-
gebnisse der µ-RS-Analyse wurden in Tabelle 3.5.1 zusammengefasst.  
 
Tabelle 3.5.1: Ergebnisübersicht der µ-RS-Analyse der Gleitpaarung SSiC/S50 
T 
[°C] 
v 
[m/s] 
Zusammensetzung 
0,1 Grundmaterial, Graphit 
23 
2 Grundmaterial, Graphit 
0,1 Grundmaterial, Graphit 
250 
2 Grundmaterial, Graphit 
0,1 Anatas, Rutil, Grundmaterial, Graphit 
0,5 Anatas, Rutil, Grundmaterial, Graphit 
1 Anatas, Rutil, Grundmaterial, Graphit 
500 
2 Anatas, Rutil, Grundmaterial, Graphit 
0,1 Rutil, Borsäure, Grundmaterial, Graphit 
800 
2 Rutil, Borsäure, Grundmaterial, Graphit (Spuren) 
 
Im folgenden werden ausgesuchte Spektren der nachgewiesenen oxidischen Bestandteile der 
Verschleißspur dargestellt (Bild 3.5.36 bis Bild 3.5.38). Vom Material in den Randzonen erhält 
man sehr unterschiedliche Spektren (Bild 3.5.36), die insgesamt die Anwesenheit von gut kris-
tallisiertem SiC sowie TiO2 in den Modifikationen Anatas und Rutil anzeigen [OHS78, POR67]. 
Wie das Spektrum eines hellen Teilchens demonstriert, können die vier genannten Phasen in der 
Fläche eines Laserspots von 2 µm Durchmesser gleichzeitig präsent sein. Mit den Banden bei 
145, 520 und 641 cm-1 können hier Anatas, mit den Banden bei 439 und 609 cm-1 Rutil und mit 
denen bei 778, 788 und 968 cm-1 gut kristallisiertes SiC nachgewiesen werden. Die starken, 
breiten Banden bei 1361 und 1605 cm-1 könnten vom amorphen oder stark gestörten kristallinen 
TiC sowie SiC oder vom Graphit stammen. Der hier vermutete Graphit ist als ein sehr stark ge-
störter pyrolytischer Graphit zu verstehen.  
 
 
Bild 3.5.36: Ramanspektrum der Verschleißspur auf der S50-Probe bei 500°C und 0,1m/s  
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Bei 800 °C wurden sowohl innerhalb der Verschleißspur, als auch außerhalb gleiche Verbin-
dungen nachgewiesen. Die plättchenförmigen hellen Kriställchen (s. REM-Aufnahme in Bild 
3.5.37) ergeben Spektren, in denen Banden der Borsäure (H3BO3) vertreten sind (Bild 3.5.37). 
Die Borsäure wurde anhand der Banden bei 212, 498, 879 und 1165 cm-1, die im Spektrum ne-
ben den Banden von Rutil (Banden bei 235, 445, 611, 690 [POR67, CON00]), graphitischem 
Kohlenstoff (Banden bei 1369±8 1606) und SiC (Banden bei 789, 969) auftreten, identifiziert. 
B2O3 bildet in Gegenwart von H2O Borsäure (H3BO3) [KRA38, MA99, ERD90]. Borsäure ist in 
Luft unterhalb von 158,5 °C stabil uns zersetz sich ab 185 °C in B2O3 und H2O. Bei einer Erhö-
hung der Temperatur von 200 °C auf 400 °C erreicht die Reibungszahl einen Wert von f > 0,9 
und nimmt bei 600 °C wieder stark ab [PET58, RAB61].  
 
 
Bild 3.5.37: Ramanspektrum der Verschleißspur auf der S50-Triboscheibe bei Tu = 800 °C und  
v = 2 m/s  
 
Bild 3.5.38 zeigt unter anderem Banden von Rutil bei 144, 235, 445, 611, 690 und um 820 cm-1 
[POR67]. Die Streuquerschnitte von Ramanbanden, d. h. die bei gegebener Feldstärke gemesse-
nen und auf die Anzahl angeregter Moleküle bezogenen Intensitäten, umfassen mehrere Zehner-
potenzen. Aus der beobachteten Intensität kann daher nicht auf die vorliegende Menge geschlos-
sen werden. Intensitäten von Ober- oder Kombinationstönen, wie z.B. die der Banden des TiC 
oder TiB2, deren Grundtöne aus Symmetriegründen verboten sind, sind dagegen in der Regel 
ausgesprochen schwach. Auch Banden amorpher Substanzen haben wegen ihrer Breite eine sehr 
geringe Intensität, die im Bereich des Signalrauschens liegt. So können z. B. die breiten, schwa-
chen Banden des TiB2 bei 1070/1110 cm-1 im erhöhten Signalrauschen eines ansteigenden Un-
tergrundes verloren gehen. Aus den Intensitäten der Banden des Rutil in Bild 3.5.38 kann also 
nicht gefolgert werden, dass es als Komponente dominiert. Andere Bestandteile können in ver-
gleichbaren Massenanteilen vorliegen.  
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Bild 3.5.38: Ramanspektrum der Verschleißspur auf der S50-Triboscheibe bei Tu = 800 °C und 
v = 2 m/s  
 
Der Einsatz von µ-RS ist z.T. nicht geeignet für Untersuchungen von Carbiden und Boriden 
[WIT03]. Hierzu können hauptsächlich folgende potentielle Ursachen bei der µ-RS-Analyse 
dieser Werkstoffe genannt werden: 
 Grundschwingungen sind aus Symmetriegründen verboten,  
 Oberschwingungen sind wegen ihrer sehr geringen Intensität schwer nachzuweisen,  
 C-C-Schwingungen z.B. im TiC sind im Spektrum des amorphen Materials dominant 
und 
 bei Einsatz höherer Laserleistungen werden Carbide bzw. Boride des Titans oxidiert und 
man erhält das Spektrum von Rutil [BEG89]. 
 
3.5.6 Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) 
TEM-Analysen wurden an Verschleißspuren auf der S50-Triboscheibe mit den Verschleißmi-
nima bei 250, 500 und 800 °C durchgeführt (Tabelle 3.5.2). Die in der Verschleißspur in situ 
entstandene Oxidschicht wurde mittels TEM auf ihren Aufbau und ihre Zusammensetzung hin 
untersucht. Die Probenpräparation erfolgte in einer FIB (Focused Ion Beam)-Anlage. Hierbei 
wurde ein Ga+-Ionenstrahl erzeugt, fokussiert und gerastert. Trifft dieser Ga+-Ionenstrahl auf die 
Probenoberfläche, wird Material abgetragen. Da gleichzeitig auch Sekundärelektronen entste-
hen, kann man mittels des Ga+-Ionenstrahles auch abbilden, was für die Zielpräparationen wich-
tig ist. Nach dem Präparationsvorgang in der FIB wird eine Proben-Lamelle erhalten. Diese La-
melle wird auf ein mit Kohle befilmtes Trägernetz gebracht und kann dann im TEM untersucht 
werden. Die Probencharakterisierung erfolgte in einem TEM JEOL 4000FX mit einer Beschleu-
nigungsspannung von 400 keV. Neben Abbindungsverfahren kamen hauptsächlich Elektronen-
beugungsverfahren (SAD-Selected Area Electron Diffraction und CBED-Convergent Beam 
Electron Diffraction) in Verbindung mit EDX-Untersuchungen bei der Phasenbestimmung der 
Kristallite zum Einsatz. 
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Tabelle 3.5.2: Ergebnisübersicht der TEM-Analyse der Gleitpaarung SSiC/S50 
Tu 
[°C] 
v 
[m/s] 
Zusammensetzung 
250 1 
B-Oxid 
SiO2? 
TiO2 (Rutil)? 
Ti3O5? 
500 1 
B-Oxid 
SiO2 
TinO2n-1 (verschiedene Ti-Magnéli-Phasen) 
800 2 
Si-B-O (amorph) mit wenig Ti und C  
SiO2 (Cristobalit oder Tridymit) 
TiO2 (Rutil) 
TinO2n-1 (verschiedene Ti-Magnéli-Phasen) 
 
Die tribologische Beanspruchung bei 250 °C und einer Gleitgeschwindigkeit von 1 m/s führte 
zur Ausbildung kleiner Oxidschichtinseln in der Verschleißspur. Folgende Bilder (Bild 3.5.39 
bis Bild 3.5.41) zeigen TEM-Untersuchungen dieser Verschleißspur. Die Oxidschichtinseln sind 
in der FIB gut sichtbar. Sie wurden dort markiert und dann anschließend im REM mit EDX ana-
lysiert. Die herausgearbeitete TEM-Lamelle ist in Bild 3.5.39 dargestellt. Das Oxidschichtfrag-
ment ist nur etwa 200 nm dünn. In Bild 3.5.40 ist der in Bild 3.5.39 rechts mit einem Pfeil mar-
kierte Bereich nochmals vergrößert dargestellt. Die Morphologie der feinkristallinen Oxid-
schicht zeigt sich in Bild 3.5.41. Hier gibt es eine statistische Verteilung der kleinen Kristallite 
und keine kristallitfreien Gebiete. Die größten der Kristallite erreichen einen Durchmesser von 
ca. 20 nm, es existieren nur sphärische Formen. Kein Kristallit weist einen gut ausgebildeten 
Habitus auf. Das EDX-Spektrum (Bild 3.5.42), das aus der Oxidinsel stammt, zeigt repräsentativ 
die Ergebnisse aller EDX-Analysen, die sehr ähnlich sind. Die Anwesenheit von Bor konnte 
nachgewiesen, aber keinem speziellen Gebiet zugeordnet werden.  
 
 
Bild 3.5.39: TEM-Lamelle, die Oxidschichtfragmente sind mit Pfeilen gekennzeichnet 
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Bild 3.5.40: Oxidschichtinsel als feinkristalline Schicht über den Körnern 
 
      
a) Oxidschichtinsel b) Vergrößerung aus Bild 3.5.41a 
Bild 3.5.41: Die Kristallite liegen gleichverteilt in der Oxidschichtinsel (a) mit Vergrößerung 
aus a (b) 
 
 
Bild 3.5.42: Typisches EDX-Spektrum der Oxidschichtinsel. Das Cu-Signal kommt aus dem 
Netz, das den Kohlefilm trägt, auf dem die Probe liegt. Ga wird zum Abdünnen in der FIB be-
nutzt. Unter der O-Linie verbirgt sich die Ti-L-Linie; aus programmtechnischen Gründen kann 
immer nur ein Element pro Peak bezeichnet werden 
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Die nachfolgenden Bilder (Bild 3.5.43 bis Bild 3.5.45) zeigen einige Ergebnisse der TEM-
Analyse der Verschleißspur nach einer tribologischen Beanspruchung bei 500 °C und 1 m/s. Die 
Verschleißspur hier besteht aus kleinen Oxidschichtinseln, die sich an wenigen Stellen der Ober-
fläche befinden und sehr dünn, teilweise nur zwischen 50 und 200 nm dick sind (Bild 3.5.43). 
Sie sind nur sehr schwach strukturiert und auch nur schlecht kristallin bis amorph. Die dunkel 
erscheinenden Kristallite in den Oxidschichtinseln sind extrem klein, die größten unter ihnen 
sind ca. 10 nm groß, die übergroße Mehrzahl aber ist noch kleiner (Bild 3.5.44). Dadurch lassen 
sich kaum vollständige oder auswertbare Einkristallbeugungsbilder erzeugen. Es gibt aber eini-
ge, die mit Ti-Magnéli-Phasen identifiziert werden können. Rutil dagegen wurde nicht gefun-
den. SiO2 kann vorhanden sein, aber nicht in Varietäten wie Tridymit oder Cristobalit, sondern 
z.B. als JCPDS 12-708 vom Si-reichen Ende des Phasendiagramms oder JCPDS 13-26, das zwi-
schen 380 und 585 °C entsteht. Die EDX-Spektren der Oxidschichtinsel liefern nahezu identi-
sche Ergebnisse, Bor taucht dabei aber nur selten auf (Bild 3.5.45).  
 
 
Bild 3.5.43: Übersicht über die Querschnittsprobe im TEM mit Oxidschichtinseln 
 
 
Bild 3.5.44: Oxidschichtinsel in einer Vertiefung der Oberfläche 
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Bild 3.5.45: EDX-Spektrum der Oxidschichtinsel 
 
Die tribologische Beanspruchung bei 800 °C mit der Gleitgeschwindigkeit von 2 m/s führte zur 
Ausbildung eines dritten Körpers in Form einer 1 bis 2 µm dicken Oxidschicht in der Ver-
schleißspur. Die folgenden Bilder (Bild 3.5.46 bis Bild 3.5.51) zeigen TEM-Untersuchungen 
dieser Verschleißspur. Die Probenoberfläche ist durch einen kontinuierlich ausgedehnten Oxid-
film bedeckt. Der Oxidfilm kann bezüglich seiner Kristallinität hauptsächlich in zwei Zonen 
aufgeteilt werden (s. Bild 3.5.46).  
In Zone 1 treten häufig gut ausgebildete Kristallite mit hochsymmetrischen Formen (Bild 3.5.47 
und Bild 3.5.48) auf. Die Größe dieser Kristallite liegt zwischen ca. 20 und 60 nm. In höheren 
Vergrößerungen sind auch weniger gut ausgebildete, etwas kleinere Kristallite zu sehen (Bild 
3.5.49), deren Größen um 20 nm liegen. Alle diese kristallinen Bestandteile liegen in einem a-
morphen Film vor, der aus den Elementen Si, B und O besteht. Die Kristallite scheinen nicht 
statistisch in diesem amorphen Film zu liegen.  
Stattdessen gibt es unmittelbar über dem Grundgefüge Bereiche, die nur einen amorphen Film 
und keine Kristallite zeigen (Bild 3.5.46, Zone 2). Bild 3.5.51 zeigt das Elektronenbeugungsbild 
und die entsprechenden EDX-Spektren der kristallfreien Zone der amorphen Matrix. Diese 
kristallitfreie Zone ist nicht durchgängig in der Probe, kommt aber häufig vor. Sie kann ca. 20-
100 nm breit sein.  
Die Beugungsbilder der Si-reichen Kristallite konnten verschiedenen SiO2-Phasen zugeordnet 
werden, unter ihnen Cristobalit und Tridymit (Bild 3.5.49). Aus der Ähnlichkeit der Dichten 
zwischen amorphem SiO2 und Hoch-Cristobalit wird angenommen, dass das amorphe SiO2 eine 
verzerrte und an einzelnen Stellen aufgespaltene Form des Hoch-Cristobalits darstellt [EBI73]. 
Die Ti-reichen Kristallite (Bild 3.5.47 und Bild 3.5.48) konnten nie nur einer einzigen kristal-
lographischen Phase zugeordnet werden. So lautet das Ergebnis der Untersuchung oftmals Rutil 
oder eine der Magnéli-Phasen [DOE01]. Bei anderen Kristalliten handelt es sich zweifelsfrei 
nicht um Rutil. Hier waren verschiedene Magnéli-Phasen bei der Indizierung der Elektronen-
beugungsbilder möglich. Das scheint tendenziell vor allem im substratnahen Bereich der Schicht 
zuzutreffen. Hier sind die Kristallite weniger gut ausgebildet als in den oberflächennahen Berei-
chen der Reibschicht. Auf das Vorhandensein von Boroxiden gibt es keine Hinweise. Bei den 
EDX-Untersuchungen der Kristallite wird immer amorpher Film miterfasst, weshalb in einigen 
Spektren der Borpeak erscheint. Der Ni-Peak in den EDX-Spektren resultiert aus der Anregung 
der Atome des Ni-Netzes, auf dem der Kohlefilm mit der Probe liegt. Ähnlich verhält es sich 
mit den selten erscheinenden C-Peaks in den Spektren, die nicht unbedingt auf C-Gehalte in der 
Verschleißspur zurückzuführen sind, sondern eher auf dem Kohleträgerfilm.  
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Eine eindeutige Phasenidentifikation einzelner Kristallite konnte aufgrund des hierfür notwendi-
gen großen Aufwandes und der Schwierigkeiten, die durch die geringe Kristallitgröße entstehen, 
nicht vorgenommen werden. Aufgrund der Ergebnisse der Elektronenbeugungsuntersuchungen 
kann folgende Eingrenzung erfolgen: Mögliche Phasen der Titanoxide sind: Rutil und verschie-
dene Magnéli-Phasen. Beim Siliciumoxid handelt es sich um mehrere Phasen, unter ihnen Tri-
dymit und Cristobalit.  
Es sei darauf hingewiesen, dass die TEM-Untersuchungen immer an diskreten Einzelpunkten 
stattfinden und deshalb generell keine integrale Aussage über die ganze Probe liefern können. 
Die Auswertung der Elektronenbeugungsbilder ergab oft mehrere Lösungsmöglichkeiten, was 
aufgrund der engen Verwandtschaft der Magnéli-Phasen mit der allgemeinen Formel TinO2n-1 
untereinander und zum Rutil, auf dessen Kristallstruktur sie beruhen, verständlich ist. Die EDX-
Spektren weisen meist alle Elemente der Probe auf, allerdings in wechselnden Konzentrations-
verhältnissen. Das resultiert aus der Dicke der Probe gegenüber der geringen Ausdehnung der zu 
untersuchenden Gefügeanteile, so dass sich nie nur ein isoliertes Teilchen im Strahl befindet, 
sondern auch immer Material aus der Umgebung. Daneben können auch Störungen durch die 
Anregung des Untergrundes auftreten.  
 
              
a) Oxidfilmquerschnitt b) Vergrößerung aus Bild 3.5.46a 
Bild 3.5.46: Übersicht über die Querschnittsprobe im TEM (a) und mit Vergrößerung der 
kristallitfreien Zone der amorphen Matrix (b) 
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a) Oxidfilm b) EDX-Analyse aus Bild 3.5.47a 
Bild 3.5.47: Kristallit in Zone 1 (a) mit zugehörigem EDX-Spektrum (b). Das Elektronenbeu-
gungsbild ließ sich sowohl als Rutil als auch mit verschiedenen Magnéli-Phasen identifizieren.  
 
                
a) Oxidfilm b) EDX-Analyse aus Bild 3.5.48a 
Bild 3.5.48: Kristallit in Grundmaterialnähe (a), der sowohl als Rutil als auch als verschiedene 
Magnéli-Phasen zu identifizieren war, mit entsprechendem EDX-Spektrum (b) 
 
                 
a) Oxidfilm b) EDX-Analyse aus Bild 3.5.49a 
Bild 3.5.49: SiO2-Kristallit der Oxidschicht (a) mit zugehörigem EDX-Spektrum (b). Das E-
lekronenbeugungsbild passte sowohl auf Cristobalit als auch auf Tridymit 
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a) Keine Indizierung für Rutil 
möglich, aber für mehrere 
Magnéli-Phasen 
b) Rutil oder verschiedene 
Magnéli-Phasen 
c) Kein Rutil aber Indizierung 
verschiedener Magnéli-
Phasen möglich 
 
Bild 3.5.50: Beispiele für verschiedene Elektronenbeugungsbilder von verschiedenen Kristalli-
ten aus der Verschleißspur (a-c) 
 
           
a) Elektronenbeugungsbild b) EDX-Analyse aus Zone 2 in Bild 3.5.46 
Bild 3.5.51: Elektronenbeugungsbild (a) des amorphen Filmes (s. Zone 2 in Bild 3.5.46) und 
zugehöriges EDX-Spektrum (b) mit Si, O, B, selten ganz wenig Ti und C. Der Ni-Peak resultiert 
aus dem Ni-Netz, auf dem die Probe aufliegt. 
 
3.5.7 Photoelektronenspektroskopie (XPS) 
Bei der XPS (X-ray Photoelectron Spectroscopy) besteht die anregende Strahlung aus einer mo-
nochromatischen Röntgenstrahlung. Die Probenoberfläche wird mit Röntgenquanten bestrahlt, 
so dass die Energie der Quanten durch den sog. Photoeffekt auf die Rumpfelektronen der Ober-
flächenatome übertragen werden, welche nach Überwindung ihrer Bindungsenergie den Probe-
körper verlassen. Die emittierten Elektronen werden in einem Halbkugelanalysator, bei dem die 
Elektronen bezüglich ihrer kinetischen Energie zuerst in einem variabel einstellbaren, retadie-
renden Feld auf eine feste Energie abgebremst werden und anschließend den halbkugelförmigen 
Analysator passieren [HOF88]. Die analysierte Probenoberfläche kann man mittels Small Spot 
ESCA- Geräten bis auf ca. 200 x 200 µm² reduzieren. Die hier präsentierten Analysenergebnisse 
stammen von einem Small Spot ESCA- Gerät (Hersteller: Surface Science Instruments, Geräte-
  Experimenteller Teil 
 131
typ: SSX-100-S-Probe). Bei der XPS- Methode ist eine Informationstiefe von ca. 3 nm möglich, 
die für die Analyse der Adsorptionsschichten oder für sehr dünne Oxidschichten wie die unter 
tribologischer Beanspruchung entstandene Oxidschicht auf den in dieser Arbeit untersuchten 
Triboscheiben erwünscht ist. Die Auswertung der Ergebnisse erfolgt mit Hilfe von XPS-
Katalogen z.B. [CHA92]. Untersuchungen mittels XPS wurden auf der rotierenden S50-
Triboscheibe innerhalb der Verschleißspur und neben der Verschleißspur durchgeführt. Der 
Gleitverschleißversuch der Paarung SSiC/S50 mit diesem Probekörper verlief bei einer Gleitge-
schwindigkeit von 0,1 m/s unter 500 °C Umgebungstemperatur. Die Zuordnung der Analysen-
ergebnisse wurde in der Tabelle 3.5.3 zusammengefasst. 
 
Tabelle 3.5.3: Ergebnisübersicht der XPS-Analyse 
Tu 
[°C] 
v 
[m/s] 
Zusammensetzung 
500 0,1 SiO2 (amorph), B2O3, TiO2, TinO2n-1, Grundmaterial, organische Komponenten 
 
Zusätzlich zu den Spektren wurde ein Tiefenprofil der Oxidschicht erstellt. Hierfür wurden Ar+-
Ionen mit einer Ätzrate von 0,19 nm/s eingesetzt. Bei definierten Tiefen wurden XPS-
Messungen durchgeführt. Aufgrund des Ar+-Ionen-Sputterns können die erhaltenen Daten eine 
oberflächenchemisch leicht veränderte Matrix vortäuschen. Bei zunehmender Tiefe ist bis ca. 
110 nm eine geringe Veränderung des oxidischen Filmes zu sehen. Bild 3.5.52 zeigt das Ergeb-
nis der XPS-Analyse mit Peaklagen in der Verschleißspur.  
 
 
Bild 3.5.52: XPS-Analyse der Verschleißspur bei der Gleitpaarung SSiC/S50 nach 0,1 m/s und 
500 °C  
 
Neben Grundmaterial bestehend aus SiC-TiC-TiB2 wurden Oxide von Si, B, und Ti identifiziert. 
Ti 2p3 und Ti 2p1 sind korrelierte Peaks, bei ihrem Standardwert von 458,4 eV haben sie einen 
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Abstand von ∆ = 5,54 eV zueinander. An der Oberfläche ist nur TiO2 vorhanden, während mit 
zunehmender Tiefe auch TinO2n-1 vorhanden ist. An der Oberfläche existieren zusätzlich organi-
sche Komponenten. 
 
3.5.8 Röntgenabsorption Nahkanten-Spektroskopie (XANES) 
Der Röntgenbereich des elektromagnetischen Spektrums wird für strukturelle Untersuchungen, 
Analysen und Charakterisierungen von Feststoffen eingesetzt. Es gibt drei unterschiedliche An-
wendungsverfahren der Röntgenstrahlung: Beugung, Emission und Absorption [WES92]. Die 
Absorptionsmethode, die hier verwendet wurde, basiert auf der Bestimmung der Absorption von 
Röntgenstrahlung, speziell bei Energien in der Nähe der Absorptionskanten. Mittels XANES 
(X-ray Absorption Near-Edge Spectroscopy; Messung an der BAM-Beamline / BESSYII) wur-
de die lokale Struktur der Oxidschicht auf der S50-Triboscheibe untersucht. Die hier untersuchte 
Oxidschicht ist nach einem Gleitverschleißversuch bei 800 °C und 2 m/s in situ aus dem nichto-
xidischen Material entstanden.  
Die XANES-Auswertung erfolgt in der Literatur meist in empirischer Weise durch einen Ver-
gleich der Spektren der zu untersuchenden Probe mit denen von Referenzsubstanzen. Dabei 
werden Resonanzen in unmittelbarer Nähe der Absorptionskante auf bestimmte Übergänge von 
core-Elektronen in unbesetzte Zustände nahe des Fermi-Niveaus zurückgeführt. Aus Position 
und Intensität der Resonanzen ergeben sich Rückschlüsse auf das Vorliegen (oder Fehlen) 
gleichartiger Strukturelemente [MOS99].  
In dieser Analyse standen das nichtoxidische S50-Grundmaterial, eine Ti4O7-Probe, eine Ti3O5-
Probe sowie eine Rutil-Probe als Referenzmaterial zur Verfügung. Bild 3.5.53 zeigt die XA-
NES-Analyse der Oxidschicht sowie die der Referenzmaterialien.  
 
 
Bild 3.5.53: XANES-Analyse der Oxidschicht mit Ergebnissen der Referenzmaterialen 
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Im Laufe des Gleitverschleißversuches entstehen in der Oxidschicht Rutil und Magnéli-Phasen 
nach der allgemeinen Formel TinO2n-1. Die Bestimmung aller Magnéli-Phasen, die in dieser Oxi-
schicht vorhanden sein könnten erfordert für jede einzelne Phase ein Referenzmaterial. Dies war 
im Rahmen der hier vorgestellten Auswertung nicht möglich. Aufgrund dessen kann hier ledig-
lich eine Abschätzung über die Menge der einzelnen Ti-Oxide gemacht werden. Die hier ange-
gebenen Ergebnisse stellen keine quantitative Aussage dar. Die Abschätzung wurde mit Hilfe 
der auf 1 normierten Counts (C) beim jeweiligen Theta-Wert nach Gl. 3.5.1 durchgeführt. 
 
( ) 0CzCyCxC
53274 OTiTiB25TiC25SiC50OTispurVerschleiß
=⋅+⋅+⋅− −−  Gl. 3.5.1 
 
Nach Gl. 3.5.1 enthält die Oxidschicht ca. 59 % Rutil, 25 % Ti3O5 und 17 % Ti4O7.  
 
3.5.9 Auger-Elektronen-Spektroskopie (AES) 
AES-Analyse basiert auf dem Auger-Effekt [CZA75, RIV98]. Durch Ausmessen der kineti-
schen Energie der Auger-Elektronen können die Energieniveaus der inneren Schalen von Ato-
men sowie das chemische Element identifiziert werden. Durch Absputtern und wiederholtes 
Messen kann ein Tiefenprofil erstellt werden. Die Zuordnung der erhaltenen Peaks zu den Ele-
menten erfolgt anhand von AES-Spektrenkatalogen [HED95]. Bild 3.5.54 zeigt das Tiefenprofil 
der Oxidschicht auf der S50-Triboscheibe aus einer Messfläche von 50µmx50µm mit einer 
Sputterrate von ca. 40 nm/min (justiert auf Ta2O5). Daraus ergibt sich für die Oxidschicht eine 
Gesamtdicke von ca. 2,4 µm. Der Gleitverschleißversuch wurde mit einer Gleitgeschwindigkeit 
von 2 m/s bei 800 °C durchgeführt.  
 
 
Bild 3.5.54: Auger-Tiefenprofil der Oxidschicht nach 800 °C und 2 m/s 
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Der Verlauf der C- und Si-Kurven zeigen ab ca. 600 nm Tiefe eine kontinuierliche Zunahme, 
während Ti- und B-Kurven keine großen Veränderungen aufweisen. Als Konsequenz daraus 
folgt, dass die in der TEM-Untersuchung (vgl. Bild 3.5.46) ermittelte amorphe Zone (Zone 2) 
reicher an Kohlenstoff ist als Zone 1. Die Sauerstoff-Menge in der Oxidschicht nimmt mit zu-
nehmender Tiefe ab. 
 
3.5.10 Mikrohärtemessung 
Der während tribologischer Beanspruchung in situ entstandene Oxidfilm wurde mittels einem 
Nanoindenter auf seine Mikrohärte hin untersucht. Bild 3.5.55a zeigt eine REM-
Übersichtsaufnahme der gemessenen Verschleißspur und die zugehörige Mikrohärtemessung. 
Der für den Gleitverschleißversuch ausgesuchte S50-Probekörper wurde bei 800 °C 16 Stunden 
lang voroxidiert. Anschließend wurde der Versuch bei einer Umgebungstemperatur von 800 °C 
und einer Gleitgeschwindigkeit von 4 m/s durchgeführt. Die Härtemessung der so entstandenen 
Oxidschicht in der Verschleißspur wurde senkrecht zur Gleitrichtung der Triboscheibe durchge-
führt. Aufgrund der Inhomogenität der Oxidschicht wegen zufällig verteilten kristallinen Antei-
len in einer amorphen Matrix wurden hier Härtemesswerte in einem breiten Spektrum erhalten. 
Für die Härte der Oxidschicht kann hier ein mittlerer Wert von ca. 7,5 GPa angegeben werden. 
Die Härtemessung von amorphen SiO2 ergab nach Zum Gahr einen Wert von 10,6 GPa 
[ZUM01]. Die Randbereiche der Härtemessung mit angehäuftem Abrieb zeigen eine niedrigere 
Härte im Vergleich zur Oxidschicht in der Mitte. Die Symbole in Bild 3.5.55b bedeuten jeweils 
ein Messpunkt innerhalb der Messstrecke (Bild 3.5.55a).  
 
    
Verschleißspur
 
a) Verschleißspur b) Härtemessung in Bild 3.5.55a 
Bild 3.5.55: REM-Übersichtaufnahme (a) der Verschleißspur auf der S50-Triboscheibe und die 
entsprechende Härtemessung (b) 
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3.6 Theoretische Abschätzungen und Beobachtungen bei der Gleitreibung  
3.6.1 Berechnungen zur reibbedingten Temperaturerhöhung  
Bei sehr niedriger Gleitgeschwindigkeit tritt ein geringer Energiestau in der Grenzfläche ein, die 
durch die erneute Berührung von Grund- und Gegenkörper aufgenommene Energie wieder ab-
geben kann. Mit steigender Gleitgeschwindigkeit kann dieser Energiestau bis zur nächsten Be-
rührung immer weniger abgebaut werden, wodurch allmählich zunehmende Energieanreiche-
rung an den Gleitoberflächen eintritt, die im allgemeinen durch die Temperaturerhöhung an der 
Kontaktstelle gemessen wird [DAW75]. Die Berechnung der reibbedingten Temperaturerhö-
hung (TR) wurde nach Kuhlmann-Wilsdorf durchgeführt [KUH87/II-III, KLO99]. Die Blitztem-
peraturberechnung erfolgte nach Gl. 3.6.1 bis Gl. 3.6.4. Die benötigten thermischen Eigenschaf-
ten für die monolithische SSiC wurde aus der Literatur entnommen (s. Tab. 3.4.1). 
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Die Berechnung wurde unter Variation der Anzahl der Kontakte (N) als Funktion der Gleitge-
schwindigkeit (v) jeweils bei zwei verschiedenen Reibungszahlen (f) durchgeführt.  
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a) Für f = 0,6 b) Für f = 0,9 
Bild 3.6.1: Blitztemperaturberechnung der Gleitpaarung SSiC/S100 bei f= 0,6 (a) und f = 0,9 (b)  
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a) Für f = 0,6 b) Für f = 0,9 
Bild 3.6.2: Blitztemperaturberechnung der Gleitpaarung SSiC/S50 bei f= 0,6 (a) und f = 0,9 (b)  
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a) Für f = 0,6 b) Für f = 0,9 
Bild 3.6.3: Blitztemperaturberechnung des Gleitkontaktes SiO2·B2O3/SiO2·B2O3 bei f = 0,6 (a) 
und f = 0,9 (b) (Für die Berechnung wurden Daten des Borosilicatglases aus der Tabelle 3.2.4 
entnommen) 
 
Die Ergebnisse der Blitztemperaturberechnungen zeigen bei konstanter Gleitgeschwindigkeit 
mit zunehmender Anzahl der Kontakte eine Abnahme der Reibungswärme. Der Vergleich der 
beiden Gleitpaarungen zeigt ähnliche Ergebnisse für die Reibungswärme. 
 
3.6.2 Experimentelle Bestimmung der reibbedingten Temperaturerhöhung 
Die durch die Reibungswärme entstandene Temperaturerhöhung konnte mittels einer Infrarot-
Kamera beobachtet werden (Bild 3.6.4). Für die Untersuchungen wurde ein Versuch bei einer 
Umgebungstemperatur von 23 °C und einer Gleitgeschwindigkeit von 2 m/s durchgeführt. Der 
Gleitweg betrug 2 000 m. Unter diesen Bedingungen ergibt sich eine Gesamtversuchsdauer von 
16,7 Minuten. Die Temperaturmessung wurde an drei ausgesuchten Stellen der Versuchsanord-
nung aufgenommen (s. Bild 3.6.4). Bild 3.6.5 zeigt die Messung der Temperaturerhöhung durch 
die Reibungswärme an drei Stellen als Funktion der Versuchsdauer. Nach 16,7 Minuten nimmt 
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die Temperatur wieder ab. Im Laufe des Triboversuches erreicht die reibbedingte Temperatur 
einen Höchstwert von 74,3 °C. 
 
 
Bild 3.6.4: Infrarot-Aufnahme mit entsprechenden Temperaturmesspunkten eines Gleitver-
schleißversuches bei der Gleitpaarung SSiC/S50 mit TU = 23 °C und v= 2 m/s  
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Bild 3.6.5: Verlauf der Reibungswärme mit zunehmender Versuchsdauer an drei Stellen der 
Versuchsanordnung 
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4 Diskussion  
Die Reibungs- und Verschleißmechanismen können aufgrund der jeweiligen dominierenden 
Einflussgrößen in Abhängigkeit von den Versuchsparametern in verschiedene Bereiche einge-
teilt werden. Die Eingrenzung der Einflussbereiche der variierten Versuchsparameter trägt dem 
Verständnis des tribologischen Verhaltens bei. Das Dreistoffsystem SiC-TiC-TiB2 einschließlich 
der binären Randsysteme SiC-TiC und SiC-TiB2 wurde unter Schwingungsverschleiß- sowie 
Gleitverschleißbedingungen auf ihr tribologisches Verhalten hin bei Temperaturen bis 800 °C 
untersucht. Zur Herstellung der Probekörper wurden drei verschiedene Methoden herangezogen. 
Das Ziel bei der Herstellung war der kostengünstigste Herstellungsweg der Verbundwerkstoffe. 
Die Probekörper wurden zum größten Teil drucklos gesintert. Zum Teil wurden auch die Her-
stellungsverfahren Gasdrucksintern bzw. Spark-Plasma-Sintern eingesetzt. Nach der Sinterung 
beträgt die relative Dichte der Probekörper über 97 % (vgl. Bild 3.1.1). Da zur Herstellung der 
Probekörper unterschiedliche Methoden herangezogen worden sind, ist der Vergleich dieser 
Zusammensetzungen nur bedingt möglich. Durch die Partikelverstärkung von SiC mit TiC- und 
TiB2-Phasen wurde eine Verbesserung der mechanischen Eigenschaften beobachtet (vgl. Bild 
3.1.1). 
Für das Reibungs- und Verschleißverhalten bei Raumtemperatur gibt es in der Literatur nähere 
Untersuchungen [WAE96, WAE96/II, WAE98/I, WAE98/II, WAE98/III‚WAE99]. Im Rahmen 
der erzielten Ergebnisse kann das tribologische Verhalten im Stoffsystem SiC-TiC-TiB2 bei 
Raumtemperatur wie folgt zusammengefasst werden: 
Die Erhöhung des Gleitweges führt zu einer Abnahme der Verschleißrate (vgl. Bild 3.3.5 – 6 
und Bild 3.4.11). Bei niedrigeren Gleitwegen wird ein Einlaufverhalten beobachtet, wobei der 
Verschleiß hoch bleibt. Daraus kann gefolgert werden, dass durch die Verlängerung des Gleit-
weges bzw. der Betriebsdauer (in der Industrie) im Laufe des Versuches ein stabiler Zustand 
erreicht und folglich der Verschleiß reduziert wird. Allerdings steigt mit zunehmendem Gleit-
weg bzw. abnehmendem Verschleiß die Reibungszahl (Bild 3.4.11a). Das Einlaufverhalten bzw. 
dessen Dauer und somit der Beginn des Beharrungszustandes besitzt eine große Bedeutung bei 
der effektiven Nutzung von tribologischen Bauteilen in der Industrie [BLA91]. Mechanische 
Eigenschaften von Keramiken werden stärker durch Umgebungsbedingungen beeinflusst als die 
von Metallen. Zum Beispiel kann der Einfluss der relativen Feuchte auf die Reibungszahl ent-
scheidend von den Sinteradditiven sowie von Herstellungsbedingungen abhängen [SHI77, 
FIS85]. Die Änderung der Kohlenstoffadditivmenge von 0 bis 4 zeigt jedoch keinen signifikan-
ten Einfluss auf das Reibungs- und Verschleißverhalten. Mit zunehmender relativer Dichte bzw. 
der abnehmenden Porosität der Probekörper nimmt die Reibungszahl zu, während der Gesamt-
verschleißkoeffizient abnimmt (vgl. Bild 3.3.7). Die niedrige Reibungszahl bei hoher Porosität 
und hoher relativer Luftfeuchte kann auf den Reservoireffekt der Poren zurückgeführt werden. 
Ähnliche Ergebnisse wurden auch in der Literatur beobachtet [KNO95, GRE95]. Die Reibungs-
zahl an den monolithischen Eckpunkten des Dreistoffsystems SiC-TiC-TiB2 (Bild 3.3.10a) zeigt 
bei RT einen Trend, wonach die monolithische BSPS100-Keramik die höchste und die monolithi-
sche TSPS100-Keramik die niedrigste Reibungszahl aufweisen (Gl. 4.1). Der Vergleich des Ge-
samtverschleißkoeffizienten der monolithischen Eckpunkte des Stoffsystems SiC-TiC-TiB2 
(Bild 3.3.10b) zeigt, dass das TSPS100 auch hier den niedrigsten Wert besitz, während das 
SSPS100 den höchsten Verschleißbetrag aufweist (Gl. 4.2). 
 
fTsps100 < fSsps100 < fBsps100     Gl. 4.1 
kTsps100 < kBsps100 < kSsps100     Gl. 4.2 
 
Je nach dominierendem Phasenanteil zeigt auch die Reibungszahl einen ähnlichen Trend. Mit 
zunehmender relativer Feuchte verschwindet dieser Trend, da hier ein Einfluss der Luftfeuchte 
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vorherrscht und die dadurch entstandene Grenzschicht das tribologische Verhalten dominiert 
(vgl. Bild 3.3.7 bis Bild 3.3.19). Im tribologischen Verhalten der SiC-TiC-TiB2-
Verbundwerkstoffe spielt im allgemeinen bei Raumtemperatur die relative Luftfeuchte eine be-
deutende Rolle. Mit zunehmender relativer Luftfeuchte wird die adsorbierte H2O-Menge in der 
tribologischen Grenzfläche erhöht. OH-Ionen in der tribologischen Grenzfläche fördern die 
Tribooxidation beim SiC [TAK94/I]. Untersuchungen an SiC unter Wasser führen zu der An-
nahme, dass nach der Oxidation von SiC bzw. Bildung von SiO2 in der tribologischen Grenzflä-
che folgende Reaktion abläuft (Gl. 4.3) [CHE01, LI98]: 
 
SiO2 + H2O → Si(OH)4     Gl. 4.3 
 
Die Zunahme der relativen Feuchte bzw. der adsorbierten H2O-Menge führt im Stoffsystem 
SiC-TiC-TiB2 zur Abnahme der Reibungszahl und des Verschleißes (vgl. Kapitel 3.3.3).  
Nach den bisherigen tribologischen Untersuchungen an Paarungen bei hohen Temperaturen 
können die auftretenden reibungs- und verschleißbestimmenden Mechanismen wie folgt zu-
sammengefasst werden: 
Eine Erhöhung der Systemtemperatur (vgl. Gl. 2.4.12) fördert die Bildung von Oxiden in der 
tribologischen Grenzfläche. Die Tribooxidation steigt durch die Erhöhung der Umgebungstem-
peratur und der Reibungswärme, die unter anderem durch die Gleitgeschwindigkeit kontrolliert 
wird. Die Zunahme der Wärmeleitfähigkeit würde zu einer Abnahme der reibbedingten Tempe-
raturerhöhung führen [HAB88] (vgl. auch Gl. 3.6.1). Die einzelnen Phasen SiC, TiC und TiB2 
besitzen unterschiedliche Wärmeleitfähigkeiten (vgl. Tabelle 3.1.1). Daraus kann gefolgert wer-
den, dass durch die Variation der Zusammensetzung der SiC-TiC-TiB2-Verbundwerkstoffe un-
ter identischen tribologischen Versuchsbedingungen unterschiedliche Reibungswärme in der 
Grenzfläche entsteht. 
Schwingungsverschleißuntersuchungen bis 750 °C zeigen an den monolithischen Eckpunkten 
des Dreistoffsystems SiC-TiC-TiB2 einen ähnlichen Trend wie bei Raumtemperatur. Die Rei-
bungszahl steigt am SSPS100 und TSPS100 mit zunehmender Temperatur (Bild 3.3.22a). Am 
BSPS100 bleibt die Reibungszahl mit 0,95 relativ hoch. Der Gesamtverschleißkoeffizient weist 
am SSPS100 und BSPS100 einen zunehmenden Trend mit Temperaturerhöhung auf. Am TSPS100 
bleibt der Gesamtverschleißkoeffizient ab 200 °C relativ konstant (Bild 3.3.22b). Zusammenset-
zungen mit zunehmendem BSPS100-Anteil erreicht bei hohen Temperaturen ein Verschleißma-
ximum, das aber bei weiterer Temperaturerhöhung wieder abnimmt. Der Temperaturbereich 
dieses Maximum/Minimum-Überganges ist von der Phasenzusammensetzung abhängig (Bild 
3.3.22b, Bild 3.3.24, Bild 3.3.26b, Bild 3.3.28b). Die Reibungszahl an den monolithischen Eck-
punkten im System SiC-TiC-TiB2 (Bild 3.3.22a) verläuft bei einer Umgebungstemperatur von 
750°C ähnlichen (Gl. 4.4) wie bei RT (vgl. Gl. 4.1). TSPS100 besitzt auch bei 750 °C den nied-
rigsten Verschleiß während BSPS100 bei dieser Temperatur den höchsten Verschleißbetrag be-
sitzt (Gl. 4.5 und Bild 3.3.22b).  
 
fTsps100 < fSsps100 < fBsps100     Gl. 4.4 
kTsps100 < kSsps100 < kBsps100     Gl. 4.5 
 
Durch die Partikelverstärkung von SiC mit TiC wird bei Raumtemperatur die Reibungszahl im 
Vergleich zu SSiC/SSiC bis auf die Hälfte reduziert. Dies wird von Skopp et al. [SKO91] auf 
die in situ gebildeten Oxide SiCxOy und TiO2 , die H2O-Moleküle adsorbieren, zurückgeführt. 
Mit Erhöhung der Temperatur werden H2O-Moleküle desorbiert, womit die Reibungszahl auch 
ansteigt. Mit Erhöhung der Temperatur wurde im Vergleich zur monolithischen SSiC-Keramik 
eine Verbesserung des Verschleißverhaltens beobachtet. 
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Die Verstärkung von SiC mit TiB2-Partikeln führt zur schnelleren Oxidation der Oberfläche 
infolge einer höheren Oxidationsrate der TiB2-Körner im Vergleich zu den SiC-Körnern im Ge-
füge [SKO92]. Die Erhöhung der Gleitgeschwindigkeit führt bei hohen Temperaturen zu einer 
Abnahme des Verschleißbetrages. Im Vergleich zur monolithischen SSiC-Keramik konnte auch 
hier eine Verschleißabnahme bei hohen Temperaturen erzielt werden. Die Einlagerung eines 
TiC- bzw. TiB2-Partikels im Gefüge führen durch unterschiedliche Oxidationsprodukte zur Bil-
dung von Mischoxiden in der tribologischen Grenzfläche. Das günstige Verschleißverhalten 
durch Einlagerung von TiC- und TiB2-Partikeln ist auf die Bildung eines gut haftenden Oxidfil-
mes zurückzuführen. Die Untersuchungen über die Zusammensetzung des Oxidfilmes zeigen 
eine partielle Kristallinität des in situ entstandenen Oxidfilmes. Auf der Basis der erzielten Er-
gebnisse wurden zwei Zusammensetzungen auch unter Gleitverschleißbedingungen bis 800 °C 
untersucht (s. Kap. 3.4). Die Zusammensetzung S50 (SiC-TiC-TiB2; 50:25:25 mol %) zeigt sich 
auf der Basis der gewonnenen Erkenntnisse über das statische Oxidationsverhalten im Stoffsys-
tem SiC-TiC-TiB2 als geeignete Zusammensetzung. Die Gleitpaarungen SSiC/S100 und 
SSiC/S50 wurden unter Gleitverschleißbedingungen bis 800 °C untersucht. Die Paarung 
SSiC/S100 dient zu Vergleichszwecken. 
Die während der tribologischen Beanspruchung in situ entstandenen Oxidationsprodukte liegen 
als runde lose Partikel mit einem Durchmesser von meist < 1µm in der Kontaktfläche und haften 
nicht auf der SiC-Oberfläche (z.B. in Bild 3.5.10a). Es kommt immer wieder zur Entfernung 
dieser aus der Kontaktfläche, so dass die so erhaltene frische nichtoxidische Oberfläche weiter-
oxidiert und folglich steigt die Verschleißrate an. Bei langsamen Gleitgeschwindigkeiten liegen 
die oxidischen Partikel fein verteilt in der Grenzfläche (Bild 3.5.1a). Durch die relativ geringe 
Oxidationsgeschwindigkeit der SiC-Keramik und den relativen Schutzeffekt der fein verteilten 
Oxidschicht, die langsam aus der Kontaktstelle in Form von Abrieb abgetragen wird, bleibt der 
Verschleiß relativ gering. Mit zunehmender Gleitgeschwindigkeit kommt es aufgrund der feh-
lenden nötigen Plastizität zu lokalen Anhäufungen von Oxidpartikeln (Bild 3.5.2a). Die weitere 
Erhöhung der Gleitgeschwindigkeit führt u.a. durch Phasenumwandlung zur Abplatzung der 
nicht gut haftenden Oxidanhäufungen auf der SiC-Oberfläche und folglich zum Mikrobrechen in 
der Kontaktfläche (Bild 3.5.3a). Eine weitere Zunahme der Gleitgeschwindigkeit fördert die 
Abplatzung bzw. die Neubildung dieser Oxidanhäufungen sowie das Mikrobrechen, die so ent-
standenen Verschleißpartikel führen zur Verschleißzunahme, wodurch auch die Rauheit in der 
Verschleißspur ansteigt (Bild 3.5.32). Die runden Oxidpartikel bzw. Bruchstücke des Grundma-
terials in der Kontaktstelle sind mit zunehmender Gleitgeschwindigkeit durch „rollen“ mögli-
cherweise für eine Abnahme der Reibungszahl verantwortlich. Ähnliche Beobachtungen wurden 
auch von Dong et al. [DON95] gemacht. Die relativ niedrige Bruchzähigkeit der SiC-Keramik 
[vgl. Tabelle 3.1.1] führt zur geringen Bruchresistenz und fördert auch damit das Mikrobrechen 
in der Grenzfläche. Die hohe Rauheit nach dem Versuch (vgl. Bild 3.1.12und Bild 3.5.32) deutet 
auf eine geringe wahre Kontaktfläche in der tribologischen Grenzfläche hin. Das heißt, im Laufe 
des Versuches berühren sich Grund- und Gegenkörper nur an den Rauheitsspitzen. Durch die 
geringe reale Kontaktfläche bleibt die Flächenpressung im Laufe des Versuches relativ hoch und 
trägt somit dem Mikrobrechen in der Grenzfläche bei. Die Oxidation an den Korngrenzen be-
schleunigt das interkristalline Mikrobrechen und damit den Verschleiß. 
Untersuchungen haben ergeben, dass sich ein feines Gefüge insbesondere auf das Verschleiß-
verhalten positiv auswirkt (vgl. Bild 3.1.4 bis Bild 3.1.6 und Bild 3.3.20). Die Reibungszahl 
zeigt keinen starken Einfluss des Gefüges, während der Verschleiß bei grobem Gefüge auch bei 
niedrigeren Temperaturen höhere Beträge aufweist.  
Die Gleitpaarung SSiC/S50 bildet bei Umgebungstemperaturen von 800 °C und einer Gleitge-
schwindigkeit von v ≥ 2 m/s eine Oxidschicht auf der Oberfläche beider Probekörper, die die 
nichtoxidische Keramikoberfläche vollständig bedeckt (s. Bild 3.5.8 und Bild 3.5.46). Die in 
situ entstandene Oxidschicht trennt die stationäre SSiC-Triboscheibe von der rotierenden S50-
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Triboscheibe. In dieser Phase herrscht ein Oxid/Oxid-Kontakt in der Grenzfläche, der den weite-
ren Verlauf des Versuches sowie die tribologischen Eigenschaften bestimmt. Bei weiterem Ver-
suchsverlauf findet in der tribologischen Grenzfläche die Scherung innerhalb der Oxidschicht 
statt. Für das Verständnis der Reibungs- und Verschleißmechanismen bei dieser Gleitpaarung ist 
das Verständnis der Bildungsmechanismen und des rheologischen Verhaltens des Oxidfilms 
unter tribologischer Beanspruchung von Bedeutung.  
Untersuchungen zum statischen Oxidationsverhalten des S50-Verbundwerkstoffes geben Infor-
mationen über die oxidische Phasenzusammensetzung, die Bildungsgeschwindigkeit der einzel-
nen oxidischen Phasen sowie deren Temperaturbereiche für ihre Phasenumbildung in der Oxid-
schicht (Kap. 3.2). Das Grundmaterial oxidiert unter Bildung von CO- und CO2-Gasen, während 
hier zwei Ausstoßmaxima beobachtet worden sind, die wiederum mit dem Beginn bzw. dem 
Ende der Anatas-Phase näherungsweise übereinstimmen (Bild 3.2.4 und Bild 3.2.6).  
Die in situ gebildete oxidische Zwischenschicht während der tribologischen Beanspruchung 
weicht in ihrem Aufbau und ihrer Zusammensetzung von der statisch gebildeten Oxidschicht ab. 
Nach Untersuchungen mittels oberflächensensitiven Analysemethoden kann die Zusammenset-
zung des Oxidfilmes als eine amorphe Matrix mit partieller Kristallinität gesehen werden (Kapi-
tel 3.5). Mit zunehmender Umgebungstemperatur wird das tribologische Verhalten zunehmend 
von den in situ entstandenen Oxidationsprodukten beeinflusst. Bei Umgebungstemperaturen von 
250 °C < TU < 500 °C reicht die Oxidationsgeschwindigkeit des Grundmaterials nicht aus um 
eine vollständige Bedeckung der nichtoxidischen Keramikoberfläche und damit eine vor weite-
rer Oxidation schützende oxidische Schicht zu bilden. Die gebildete Oxidschicht zeigt eine sta-
tistische Verteilung kristalliner Anteile in einer amorphen Matrix. Allerdings wird bei hoher 
Umgebungstemperatur (TU) durch Tiefenoxidation auch eine Erhöhung der Menge an Oxidati-
onsprodukten beobachtet (Bild 3.5.13 und Bild 3.5.14). Dabei entstehen Bruchstücke, die im 
Laufe des Versuches zum Teil aus der Verschleißspur ausgetragen werden und zum Teil auch in 
der Spur bleiben und auf diese Weise die Bildung eines kontinuierlich ausgeweiteten Filmes 
verhindern. Somit enthält die Oxidschicht neben den Oxidationsprodukten auch Bruchstücke des 
Grundmaterials. Die Erhöhung der Gleitgeschwindigkeit bei der jeweiligen Umgebungstempera-
tur fördert durch Reibungswärme die Tribooxidation und die Scherung, die Zerkleinerung bzw. 
Zermahlung der gebildeten Verschleißpartikel.  
Bei einer Umgebungstemperatur von 800 °C und Gleitgeschwindigkeiten von 2 m/s < v < 4 m/s 
reicht die Menge und die Plastizität an Oxidationsprodukten aus, um einen kontinuierlichen, 
stabilen Oxidfilm zu bilden. In diesem Stadium findet eine Unterteilung der Oxidschicht in zwei 
Zonen statt (Bild 3.5.46). Die Zone 1 besteht aus einer amorphen Si-B-Ti-C-O-Matrix mit ein-
gebetteten Kristalliten aus TinO2n-1, TiO2 und SiO2. Die Zone 2 besteht nur aus der amorphen 
Schicht, die unmittelbar die nichtoxidische Keramikoberfläche bedeckt. TEM-Analysen zeigen, 
dass die amorphe Schicht aus Si-B-O mit geringen Mengen an C und Ti besteht (Kapitel 3.5.6). 
AES-Analysen der Oxidschicht bestätigen ab einer Tiefe von ca. 600 nm in der Zone 2 eine Zu-
nahme der C- und Si-Menge (Kapitel 3.5.9). Dem amorphen Zustand bzw. der Amorphisierung 
in der tribologischen Grenzfläche kann auch die ausgeübte Flächenpressung beitragen. Untersu-
chungen von Hemley et al. [HEM88] sowie Badro et al. [BAD98] über die druckinduzierte A-
morphisierung von Kristallen zeigen, dass Quarz (SiO2) sich bei Raumtemperatur unter einem 
Druck von ca. 25 GPa in amorphem Zustand befindet. Die Erhöhung der Temperatur führt zu 
einer Abnahme des nötigen Druckes für die Amorphisierung. Da jedoch in der hier untersuchten 
tribologischen Grenzfläche abhängig von der jeweiligen Tribopaarung eine Hertzsche Flächen-
pressung um p0 ≈ 1,5 GPa (vgl. Tabelle 3.3.2 und 3.4.1) vorherrscht, bleibt eine Amorphisierung 
im Laufe des Experimentes vernachlässigbar gering. 
Eine Ursache für das Vorhandensein des hohen Kohlenstoffanteiles in der Zone 2 kann durch 
die amorphe Zone 1, die die Sauerstoffdiffusion in die inneren Bereiche der Oxidschicht ver-
langsamt und somit wie eine Barriere dient, erklärt werden. Aufgrund dessen wird mit zuneh-
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mender Oxidschichtdicke eine Abnahme der zur Verfügung stehenden Sauerstoffmenge in der 
tribologischen Kontaktstelle durch die Zone 1 in Richtung der Zone 2 beobachtet. Während des 
Oxidationsprozesses wird CO- und CO2-Gasbildung beobachtet (vgl. Bild 3.2.6). Das heißt, es 
herrscht in der Oxidschicht mit zunehmender Tiefe eine Gasatmosphäre bestehend aus CO-CO2-
O. Aus der Literatur ist es bekannt, dass unter statischen Oxidationsbedingungen in einer Gas-
atmosphäre von CO2 sowie CO/CO2 sich im Temperaturbereich von 800 °C < TU < 900 °C auf 
der TiC-Oberfläche an der TiC/TiO2 (Rutil)-Grenzfläche eine Anhäufung von atomarem Koh-
lenstoff bildet [REI72, BEL02, SHI00, SHI01]. Nach Reichle et al. diffundiert der Kohlenstoff 
im Laufe der Oxidation atomar durch die Rutilschicht nach oben. µ-RS-Ergebnisse bestätigen 
auch bei der Gleitpaarung SSiC/S50 die Bildung von graphitischem Kohlenstoff während des 
Versuches (Kapitel 3.5.5). Entsprechend dem Boudouard-Gleichgewicht (Gl. 4.6) reagiert Koh-
lenstoff mit dem CO2. Die Erhöhung der Temperatur beschleunigt die Reaktionsgeschwindig-
keit. Bei einer Temperatur von 1127 °C beträgt die CO2-Konzentration nur noch 0,17 % 
[BAR93]. Weitere Erhöhung der Temperatur erhöht die Menge an CO und somit auch die Re-
duktionskraft in dieser Zone.  
 
2CO (g) ↔ C (s) + CO2 (g)     Gl. 4.6 
 
Untersuchungen von Afir et al. [AFI99] zeigen bei der Reduktion von TiO2 zu TiC in Abhän-
gigkeit von der Gasatmosphärenzusammensetzung auch die Bildung einer Oxocarbidephase 
nach der Formel TiOC. In den Anfangsstadien der Oxidation [OEN97, WRI99, RAD02] bzw. 
bei niedrigen Sauerstoffpartialdrücken [RAD01] wurde ähnlich wie bei TiC auch bei SiC eine 
Zwischenphase mit der allgemeinen Formel SiCxOy als Übergangphase vor der Bildung der 
SiO2-Schicht beobachtet (Kapitel 2.4.3). Durch Pyrolyse aus polymeren Precursoren hergestellte 
SiCO-Gläser durchlaufen mit zunehmender Temperatur ab ca. 1200 °C einen Zersetzungs- so-
wie Kristallisationsprozess. Die Hochtemperaturreaktionen zwischen Siliciumcarbid und Sauer-
stoff können in Abhängigkeit von der Temperatur und vom Partialdruck der gasförmigen Spe-
zies O2, SiO und CO in unterschiedliche Existenzbereiche der Phasen C, C + SiO2 und SiO2 
untergliedert werden [HAE96]. Bild 4.1 zeigt nach Hähnen et al. [HAE96] einen isothermen 
Schnitt bei 1127 °C des Stoffsystems Si-C-O als Funktion der Partialdrücke von O2 und SiO 
unter einem CO-Partialdruck von 1 atm. 
 
 
Bild 4.1: Isothermer Schnitt des Systems Si-C-O bei 1127 °C und 1 atm CO-Partialdruck in Ab-
hängigkeit vom Partialdruck von O2 und SiO [HAE96] 
Die Oxidationsreaktion R1 (s. Bild 8.1) von SiC läuft bei niedrigen Sauerstoffpartialdrücken 
(lgPO2 ≈ -17 bis -12 Pa) unter CO-Atmosphäre nach Gl. 4.7 (R1) ab. 
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SiC (s) + O2 (g) → SiO2 (s) + C (s)     Gl. 4.7 
 
Weitere Autoren [BON90, GUL72, LUT91, HEU90, s. auch Kapitel 2.4.3] bestätigen die Exis-
tenz von elementarem Kohlenstoff in der Grenzfläche SiC/SiO2, die durch die Diffusionsge-
schwindigkeit von Sauerstoff und von CO durch die SiO2-Schicht begrenzt ist.  
Statische Oxidationsuntersuchungen an TiC haben auch gezeigt, dass mit zunehmender Oxidati-
onsdauer eine kohlenstoffhaltige Schicht zwischen TiC/TiO2 entsteht [REI72, SHI01] (vgl. auch 
Kapitel 2.4.3). 
Dies führt zu der Schlussfolgerung, dass beide Carbidphasen im Dreistoffsystem SiC-TiC-TiB2 
unter besonderen Bedingungen, d. h. bei niedriger zur Verfügung stehender Sauerstoffmenge 
sowie lokaler Veränderung der Gasatmosphärenzusammensetzung, als Kohlenstofflieferanten in 
der Zone 2 (Bild 3.5.46) agieren. Durch den reduzierend wirkenden elementaren Kohlenstoff 
entsteht in der Zone 2 ein thermodynamisch metastabiler Zustand. Die Abnahme des Sauerstoff-
partialdruckes mit zunehmender Oxidschichttiefe bzw. der niedrige Sauerstoffpartialdruck in der 
Zone 2 stabilisiert den elementaren Kohlenstoff auch bei einer Umgebungstemperatur von     
800 °C. Für die reduzierenden Bedingungen in der Zone 2 kann neben der Existenz von elemen-
tarem Kohlenstoff auch die Reduktionskraft des Grundmaterials bei seiner Oxidation gezählt 
werden. Untersuchungen von Atkarskaya et al. [ATK02] über das Redoxpotential des Borosili-
catglases (K2O-B2O3-SiO2) durch die Bestimmung des Fe3+/2+-Verhältnisses haben ergeben, dass 
über die Variation der Zusammensetzung auch die Reduktionskraft bzw. die Oxidationskraft im 
Borosilicatglas verändert wird. Eine Erhöhung der K2O-Menge im Glas führt zu einem Anstieg 
der Reduktionskraft, während die Erhöhung der B2O3-Menge zu einer Abnahme der Redukti-
onskraft bzw. zu einer Zunahme der Oxidationskraft führt. Das Redoxpotential im Borosili-
catglas wird durch die Koordinationszahl von Bor bzw. die Menge an [BO3]-/[BO4]-Einheiten 
beeinflusst. Die Zunahme des B2O3-Anteils führt zur Zunahme der [BO4]-Einheiten im Glass. 
Die Zunahme der [BO4]-Einheiten im Glass fördert die Oxidationskraft im Borosilicatglas. Dar-
aus kann gefolgert werden, dass ein ähnlicher Mechanismus in der hier in situ entstandenen O-
xidschicht abläuft. Die amorphe Matrix mit den Si-B-Ti-Oxiden trägt der Reduktionskraft in der 
Zone 1 bzw. Zone 2 bei. Aufgrund des vorhandenen Kohlenstoffes in der Zone 2 kann jedoch 
angenommen werden, dass die hauptsächliche Reduktionskraft von dem elementaren Kohlen-
stoff resultiert.  
Die Existenz bzw. der Bestand des Kohlenstoffes in der amorphen Schicht besitzt eine Schlüs-
selrolle für das adhäsive Haften der Oxidschicht auf der nichtoxidischen Keramikoberfläche. 
Der Kohlenstoff stabilisiert den ausschließlich amorphen Zustand unmittelbar an der Kera-
mik/Oxid-Grenze, in dem durch die Oxidation von Kohlenstoff an der amorph/partiell-kristallin-
Grenze immer wieder unter anderem CO-Gasmoleküle gebildet werden, das wiederum eine re-
duzierende Atmosphäre direkt über der amorphen Schicht bildet. Die reduzierende Umgebung 
sowie die Abnahme der zur Verfügung stehender Sauerstoffmenge mit zunehmender Oxid-
schichtdicke machen die Bildung von unterstöchiometrischem TiO2-x den sog. Magnéli-Phasen 
TinO2n-1 auch bei hohen Temperaturen möglich. Untersuchungen von Afir et al. [AFI99] über 
die Entstehung von metastabilen TinO2n-1-Magnéli-Phasen bei hohen Temperaturen zeigen die 
überwiegende Rolle der CO-Atmosphäre für die Reduktion von Rutil in Gegenwart von C. Ähn-
liche Ergebnisse zur Existenz von Ti-Magnéli-Phasen wurden auch bei anderen Autoren beo-
bachtet [LEF00, HAS95, KOC97, KOC98, BER92, BER99]. Bild 4.2 zeigt den Übergangsbe-
reich vom Rutil zu TiC unter Bildung von Ti-Magnéli-Phasen. Im Diagramm ist die relative 
Peakintensität der Röntgenbeugungsanalyse gegen die Temperatur aufgetragen.  
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Bild 4.2: Rutil-Karboreduktion unter Vakuum bei hohen Temperaturen (TiO2 + 3C) [AFI99] 
 
Thermodynamische Berechnungen von Serratos et al. [SER96] zeigen, dass die Koexistenz von 
Magnéli-Phasen mit TiC bei hohen Temperaturen in Luft kombiniert mit dem Boudouard-
Gleichgewicht (vgl. Gl. 4.6) nach folgender Gleichung (Gl. 4.8) abläuft: 
 
 
TinO2n-1 + (4n-1)CO ↔ nTiC + (3n-1)CO2     Gl. 4.8 
3 ≤ n ≤ 10 
 
Nach Serratos können Ti-Magnéli-Phasen mit TiC bei 1400 °C nur in einem Sauerstoffpartial-
druckbereich von 4,8ּ10-7 – 8,2ּ10-9 Pa nebeneinander vorkommen. Bei niedrigeren Temperatu-
ren sind diese Phasen nur noch bei niedrigeren Sauerstoffpartialdrücken koexistent. Tribologi-
sche Untersuchungen von Woydt et al. belegen die in situ Bildung von Titansuboxiden (TinO2n-
1) bei Temperaturen bis 800 °C durch Verstärkung von kommerziellen Keramiken wie z.B. SiC 
oder Si3N4 mit potentiellen TinO2n-1-Lieferanten wie z.B. TiC oder TiN. Hierbei wurde auch eine 
Verschleißerniedrigung unter Beibehaltung der hohen Reibungszahlen beobachtet [WOY98, 
WOY99].  
B2O3 und SiO2 sind Glasbildner. Insbesondere B2O3 mit einer Glastransformationstemperatur 
von 250 °C hat einen deutlichen Einfluss auf die Erniedrigung der Glastransformationstempera-
tur von SiO2 mit 1200 °C [SAK71]. Die Zunahme am SiO2-Anteil im SiO2-B2O3-System führt 
zu einem Anstieg der Glasbildungstemperatur (Tg) [PRI00]. Untersuchungen über den Einfluss 
der Rutil-Menge auf die Verdichtungseigenschaften vom Borosilicatglas zeigen, dass mit zu-
nehmender Borosilicatmenge eine Erhöhung der Verdichtung beobachtet wird [JEA99]. Borosi-
licatglas zeigt bei Temperaturen nah zu seinem Tg ein newtonisches Fließverhalten. Nach 
Murthy et al. [MUR00, MUR97] verändert sich das Fließverhalten des Borosilicatglases mit 
zunehmender SiC-Partikelverstärkung vom newtonischen zum nichtnewtonischen Fließen. Un-
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tersuchungen von Boccaccini [BOC98] zeigen eine Zunahme der Viskosität mit zunehmendem 
SiC-Anteil im Borosilicatglas. Bei nichtnewtonischen Flüssigkeiten ist die Viskosität bei gege-
bener Temperatur keine Konstante, sondern von der jeweiligen Schergeschwindigkeit abhängig. 
Tribologische Untersuchungen an SiC-faserverstärkten Borosilicatgläsern [ZUM99] zeigen bei 
Temperaturen zwischen 100 und 500 °C eine Reibungszahl von etwa 1. Eine Verbesserung der 
tribologischen Eigenschaften von Glaswerkstoffen durch Verstärkung mit oxidischen Partikeln 
wurde bei Skopp et al. experimentell nachgewiesen [SKO93]. Untersuchungen von Khalil et al. 
[KHA02] an SiO2-TiO2-Gläsern zeigen, dass die Erhöhung des TiO2-Anteils zur  Abnahme der 
Viskosität des Glases führt. Mit zunehmender Temperatur wird die Anordnung zwischen den 
Einheiten Ti-O-Ti-O-Ti und Si-O-Si-O-Si über die Si-O-Ti-Bindung gebrochen [ING01]. Dies 
führt zu neuen Si-O- und Ti-O-Bindungen sowie der Ausscheidung von SiO2. Die Erhöhung der 
Temperatur führt zur Bildung von kristallinem SiO2 sowie Anatas und Rutil. Bei Temperaturen 
oberhalb von 800 °C ist die Umwandlung von Anatas in Rutil beendet.  
Auf der Basis der erzielten Ergebnisse kann die Oxidschicht, die sich im Laufe des Gleitver-
schleißversuches in situ bildet, wie folgt schematisch dargestellt werden (Bild 4.3). Die Zone 1 
zeigt eine partielle Kristallinität. Die Kristallite sind in einer hauptsächlich aus Si-B-O beste-
hender amorpher Matrix eingebettet. Zone 2 besteht vollständig aus amorphem Material.  
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a) 250 °C < TU < 500 °C  b) TU = 800 °C 
    0,1 m/s < v < 2 m/s 2 m/s < v < 4 m/s 
Bild 4.3: Schematische Übersicht der Oxidschicht im Temperaturbereich 250 °C < TU < 500 °C 
mit 0,1 m/s < v < 2 m/s (a) und bei TU = 800 °C mit 2 m/s < v < 4 m/s 
 
Die Oxidationsreaktion von SiC mit der Bildung von SiO2 und CO2 (Tabelle 3.2.1) kann in fol-
gende Teilschritte unterteilt werden (Gl. 4.9 bis Gl. 4.11) 
 
Si + O2 → SiO2     Gl.4.9 
 
C (s) + ½ O2 (g) → CO (g)     Gl.4.10 
 
CO (g) + ½ O2 (g) → CO2 (g)     Gl.4.11 
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Die Variation der CO/CO2-Atmosphäre bei einer bestimmten Temperatur entscheidet über die 
Ablaufrichtung der Reaktionsgleichungen 4.2 bzw. 4.3. Bei einem Überschuss an CO/CO2 in 
der Reaktionsatmosphäre, was in der Zone 2 der Fall ist, läuft die Reaktion in Richtung der E-
dukte ab. Die niedrige zur Verfügung stehende Sauerstoffmenge in der Grenzfläche Zone 
1/Zone 2 und der relativ hohe Menge an CO/CO2-Bildung machen die Zone 2 unter den gegebe-
nen Bedingungen stabil.  
Wenn der thermische Ausdehnungskoeffizient der Oxidschicht auf der Oberfläche niedriger ist 
(αBorosilicatglas = 3,25·10-6/K) als der vom Grundmaterial (α50SiC-25TiC-25TiB2 = 4,75·10-6/K), dann 
wird während der Abkühlung keine restliche Zugspannung in der Oxidschicht entwickelt. Dies 
wiederum schützt vor Rissbildung auf der Oxidschicht bei Raumtemperatur [RIU95]. Mit zu-
nehmendem Gleitweg wir die in situ Bildung der oxidischen Grenzschicht gefördert. Das heißt, 
es findet allmählich ein Übergang von einem Carbid (pin)/Carbid-Borid(disk)-Kontakt zu einem 
Oxid(pin)/Oxid(disk)-Kontakt statt. Nach Bildung der kontinuierlichen Oxidschicht bestimmt 
der Oxid/Oxid-Kontakt das tribologische Verhalten der Gleitpaarung SSiC/S50. Die oxidische 
Grenzschicht ist zum größten Teil amorph mit kristallinen Anteilen, die ausschließlich in der 
Zone 1 zu finden sind. Durch die Oxidschicht nimmt die Oberflächenrauheit der Verschleißspur 
ab, wodurch die reale Kontaktfläche zunimmt. Je größer die reale Kontaktfläche ist, desto grö-
ßer ist die potentielle adhäsive Bindung und somit ist die erforderliche Kraft höher, die für die 
Trennung der Oberflächen nötig ist. Eine Trennung der Probekörper an der Grenzfläche ist mög-
lich, wenn diese Kräfte schwach genug sind. Die Reibungskraft ist linear proportional dem Pro-
dukt der realen Kontaktfläche mit der Scherfestigkeit der Kontakte in der Grenzfläche (Gl. 4.12) 
(s. Kapitel 2.1). 
 
SAF rR ⋅=      Gl.4.12 
 
Gläser zeigen aufgrund ihrer hohen Scherfestigkeit eine hohe Reibungszahl, die um f ≈ 1 liegt 
[BUC74]. Die Zunahme der Reibungszahl bedeutet auch die Veränderung der Druck- und Zug-
spannung in der tribologischen Grenzfläche [RIC81]. Mit zunehmender Reibungszahl findet bei 
der Pin-on-disk-Probenanordnung in Gleitrichtung eine Erhöhung der Druckspannung statt, 
während die Zugspannung abnimmt. Für die relativ konstante hohe Reibungszahl ist eine gegen 
dieser Spannungen stabile Grenzflächenschicht notwendig. Aufgrund der hohen Adhäsionskraft 
der Zone 2 und der amorphen Struktur (mit kristallinen Anteilen) der Zone 1 bleibt die Oxid-
schicht auch bei hohen Reibungszahlen beständig. 
Die Zunahme der Reibungszahl mit zunehmendem Gleitweg (vgl. Bild 3.4.11a) zeigt den Ein-
fluss der mit zunehmender Versuchsdauer bzw. mit zunehmendem Gleitweg in situ entstehende 
Oxidschicht in der tribologischen Grenzfläche. Mit zunehmender Luftfeuchte nimmt die Scher-
festigkeit ab. Dies könnte u. a. die Ursache darstellen für die abnehmende Reibungszahl mit 
zunehmender relativer Luftfeuchte. Bei hohen Temperaturen wird das aus der Luft adsorbierte 
Wasser allmählich desorbiert. Während dessen nimmt die Plastizität des Glases zu. Hier kann 
über die Plastizität keine quantitative Aussage gemacht werden, da sie nicht gemessen wurde. 
Bei 800 °C erreicht das Borosilicatglas seinen Erweichungspunkt (s. Tabelle 3.2.4). Bei dieser 
Temperatur herrscht in der tribologischen Grenzfläche eine Kombination von festem und „flüs-
sigem“ Zwischenstoff, dessen Konsistenz in Abhängigkeit von der Temperatur variiert.  
Die in der tribologischen Grenzfläche im Laufe des Experimentes entstandene Oxidschicht 
spielt im weiteren Verlauf eine entscheidende Rolle. Durch statische Oxidation bei 800 °C wur-
de auf den Probekörpern eine Oxidschicht vor dem tribologischen Versuch gebildet. Bei Raum-
temperatur wurden drei ausgesuchte Zusammensetzungen nach unterschiedlicher Oxidations-
dauer unter Schwingungsverschleiß untersucht (Bild 3.3.29). Da die einzelnen Phasen SiC, TiC 
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und TiB2 unterschiedliches Oxidationsverhalten und verschiedene Oxidationsprodukte zeigen, 
ändern sich auch die Anteile der einzelnen Oxide sowie die Topographie auf der Oberfläche 
(vgl. Kapitel 3.2). Mit zunehmender Oxidationsdauer nimmt der Rutil-Anteil auf der Oberfläche 
zu (Bild 3.2.12). Unter den Oxidationsprodukten wächst Rutil am schnellsten. Daraus folgt, dass 
die Phasen, die Rutil als Oxidationsprodukt liefern, auch die Oberflächenrauheit nach statischer 
Voroxidation fördern. Nach statischer Oxidation besitzt SSiC die niedrigste Rauheit (vgl. 
Tabelle 3.3.3), während der SiC-TiC-TiB2-Verbundwerkstoff die höchste Rauheit (vgl. Tabelle 
3.3.5) mit zunehmender Oxidationsdauer aufweist. Tribologische Versuche bei Raumtemperatur 
zeigen, dass die statisch gebildete Oxidschicht auf dem nichtoxidischen Werkstoff im Laufe des 
Experimentes aus der tribologischen Grenzfläche abgetragen wird. Sobald das nichtoxidische 
Grundmaterial im Laufe des Versuches erreicht wird, bleibt der Verschleiß wieder gering. Dar-
aus folgt, dass die relativ weiche (vgl. Tabelle 3.1.1 und 3.2.4) und schwach anhaftende statisch 
entstandene Oxidschicht auf dem nichtoxidischen Material unter tribologischer Beanspruchung 
leicht abgetragen werden. Nach Voroxidation zeigt das SSiC keine große Veränderung seiner 
tribologischen Eigenschaften mit zunehmender Voroxidationsdauer (Bild 3.3.30), während bei 
den Verbundwerkstoffen T45 (Bild 3.3.32) und S54 (Bild 3.3.34) sowohl die Reibungszahl als 
auch der Verschleißkoeffizient ansteigt. 
Die Zusammensetzung S50 (SiC-TiC-TiB2; 50:25:25 mol %) wurde nach unterschiedlicher 
Voroxidationsdauer unter Gleitverschleißbedingungen bei 800 °C untersucht. Die erzielten Er-
gebnisse zeigen im Vergleich zu nichtvoroxidierten Experimenten bei niedrigen Gleitgeschwin-
digkeiten eine Abnahme des Verschleißes, während bei hohen Gleitgeschwindigkeiten der Ver-
schleiß wieder ansteigt (vgl. Bild 3.4.13b). Die Reibungszahl bleibt mit 0,6 ≤ f ≤ 0,78 auch bei 
höheren Gleitgeschwindigkeit nach einer Voroxidationsdauer von 16 Stunden vergleichsweise 
niedrig (Bild 3.4.13a). Da nach Voroxidation ein SSiC/Oxid-Kontakt vorherrscht und die Rutil-
Menge nach 16 Stunden 50 vol. % beträgt, wird das tribologische Verhalten entscheidend vom 
Rutil beeinflusst. Gleitverschleißversuche an 99TiO2/99TiO2-Paarungen bei hohen Temperatu-
ren zeigen ähnlichen Trend des Reibungsverhaltens mit zunehmender Gleitgeschwindigkeit 
[WOY90]. Untersuchungen von Peterson et al. [PET82] an Stahl/Stahl-Paarungen mit TiO2-
Pulver als Festschmierstoff (Pulverdicke = 0,5 cm) zeigen bei einer Umgebungstemperatur von 
204 °C eine Reibungszahl von 0,68. 
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5 Zusammenfassung 
In der vorliegenden Arbeit wird das tribologische Verhalten an selbsthergestellten Partikelver-
bundwerkstoffen im quasiternären Stoffsystem SiC-TiC-TiB2 einschließlich der quasibinären 
Randsysteme SiC-TiC und SiC-TiB2 untersucht. Die Probekörper wurden mittels druckloses 
Sintern, Gasdrucksintern und Spark-Plasma-Sintern hergestellt. Nach Bestimmung der chemi-
schen und physikalischen Eigenschaften der Verbundwerkstoffe wurden die tribologischen Ei-
genschaften unter oszillierender sowie kontinuierlicher Gleitbewegung charakterisiert. Alle tri-
bologischen Experimente wurden unter der Pin-on-disk-Testkonfiguration bei einer Normalkraft 
von 10 N durchgeführt.  
Aufgrund der gerätebedingten Probengeometrie wurden die Untersuchungen überwiegend mit 
der Schwingungsverschleißmethode durchgeführt. Dabei erfolgte die Beanspruchung in Luft mit 
einer Schwingweite von 0,8 mm und einer Zyklenzahl von 105 bis 6ּ105 bei einer Frequenz von 
10 und 20 Hz bei Raumtemperatur under Variation der relativen Luftfeuchte von 1 bis 100 % 
sowie bei Umgebungstemperaturen bis 800 °C. Als Gegenkörper wurden SiC- sowie Al2O3-
Kugel eingesetzt.  
Es ergibt sich deutliche Verringerungen des Gesamtverschleißkoeffizienten mit zunehmender 
Prüfdauer bzw. zunehmenden Gleitweg. Dies kann durch eine Einlaufphase mit erhöhter Ver-
schleißrate erklärt werden. Mit zunehmender relativer Dichte der Probekörper und damit ab-
nehmender Porosität steigt die Reibungszahl, während der Gesamtverschleißkoeffizient ab-
nimmt. Dabei steigt die Reibungszahl mit abnehmender relativer Luftfeuchte. Die Variation der 
Kohlenstoffadditivmenge bei der Herstellung der Probekörper von 0 bis 4 g zeigt keinen signifi-
kanten Einfluss auf die tribologischen Eigenschaften. Bei Raumtemperatur und einer relativen 
Feuchte von 50 % zeigt das monolithische TiC mit 0,25 die niedrigste Reibungszahl während 
TiB2 mit 0,87 die höchste Reibungszahl zeigt und SiC mit 0,52 dazwischen liegt. Dabei zeigt 
das TiC mit 1,62ּ10-6 mm³/Nm auch den niedrigsten Gesamtverschleißkoeffizient während das 
SiC mit 8,5ּ10-6 mm³/Nm den höchsten und das TiB2 mit 3,94ּ10-6 mm³/Nm dazwischen liegt. 
Im quasibinären Stoffsystem SiC-TiB2 liegt die Reibungszahl zwischen 0,50 ≤ f≤ 0,72, während 
der Gesamtverschleißkoeffizient von 5,72 10-6 mm³/Nm bis 7,92 10-6 mm³/Nm relativ unverän-
dert bleibt. Die Erhöhung der relativen Feuchte führ im allgemeinen zu einer Abnahme der Rei-
bung. Der Gesamtverschleißkoeffizient zeigt jedoch dagegen z.T. keine signifikanten Verände-
rungen. Undersuchungen über den Einfluss des SiC-Anteiles bei konstantem TiC:TiB2-
Verhältnis zeigen einen abnehmenden Trend des Gesamtverschleißkoeffizienten mit abnehmen-
dem SiC-Gehalt, während die Reibung keinen starken Einfluss durch die Variation der SiC-
Menge zeigt. Im quasibinären Randsystem SiC-TiC nimmt die Reibungszahl bei jeder Zusam-
mensetzung mit zunehmender relativer Luftfeuchte ab. Der Gesamtverschleißkoeffizient zeigt 
bei SiC-reichen Zusammensetzungen einen ähnlichen Trend, während mit zunehmender TiC-
Menge der Einluss der relativen Feuchte auf den Verschleiß verschwindet. Der Einfluss der 
TiB2-Phase auf das tribologische Verhalten im System SiC-TiC-TiB2 wurde bei konstantem 
SiC:TiC-Verhältnis unter Variation der relativen Luftfeuchte untersucht. Die Reibungszahl 
nimmt mit zunehmender relativer Luftfeuchte ab. Der Gesamtverschleißkoeffizient zeigt mit     
k ≈ 10-6mm³/Nm durch die Variation des TiB2-Anteils zeigt keine signifikanten Veränderungen.  
Hochtemperaturversuche wurden mit einer Schwingweite von 0,8 mm und einer Zyklenzahl von 
105 sowie mit einer Freqenz von 20 Hz bei Umgebungstemperaturen bis 800 °C durchgeführt. 
An keramischen Partikelverbundwerkstoffen wurde durch Verlängerung der Haltezeit mit 30min 
und 300 min während des Sinterprozesses ein feines Gefüge mit einer mittleren Korngröße von 
5 µm und gröberes Gefüge mit ca. 8 µm Korngröße erzielt. Der Einfluss des so erzielten Gefü-
ges auf das tribologische Verhalten bis 800 °C wurde untersucht. Die Reibungszahl zeigt im 
allgemeinen bei beiden Versuchsreihen mit zunehmender Temperatur einen Anstieg von          
f30 min = 0,32 und f300 min = 0,32 bei Raumtemperatur bis auf f30 min = 0,81 und f300 min = 0,9 bei 
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800 °C. Bei den Probekörpern mit grobem Gefüge wurde bei z.B. 500 °C ein Gesamtverschleiß-
koeffizient von 2,8ּ10-5 mm³/Nm erzielt, während bei gleicher Umgebungstemperatur mit fei-
nem Gefüge ein Gesamtverschleißkoeffizient von 1,3ּ10-6 mm³/Nm ermittelt wurde. Ein grob-
körniges Gefüge führt im Vergleich zu feinkörnigem Gefüge schon bei niedrigeren Temperatu-
ren zur Verschleißhochlage. An den monolithischen Eckpunkten SiC (SSPS100) und TiC 
(TSPS100) steigt die Reibungszahl mit zunehmender Temperatur und erreicht bei 750 °C einen 
Wert von fSsps100 = 0,9 und fTsps100 = 0,54. Monolitschies TiB2 zeigt im Gegensatz zu den ande-
ren zwei Eckpunten im Stoffsystem SiC-TiC-TiB2 sowohl bei Raumtemperatur als auch bei   
750 °C mit fBsps100 = 0,92 eine hohe Reibungszahl. Der Verschleiß steigt an SSPS100 und 
BSPS100 mit zunehmender Umgebungstemperatur. Dabei wurde bei 750 °C Gesamtverschleiß-
koeffizienten von kSsps100 = 4,2ּ10-6 mm³/Nm und kBsps100 = 1,5ּ10-4 mm³/Nm ermittelt. Der 
Verlauf des Gesamtverscheißkoeffizienten von TSPS100 durchläuft bei 200 °C ein Maximum 
und nimmt mit weiterer Temperaturzunahme bis auf kTsps100 = 1,47ּ10-6 mm³/Nm ab. Bei 
konstantem TiC:TiB2-Verhältnis steigt die Reibungszahl mit abnehmendem SiC-Anteil und 
zunehmender Temperatur bei den SiC-TiC-TiB2-Verbundwerkstoffen. Die Erhöhung der TiC-
Menge bei konstantem SiC:TiB2-Verhältnis führt zu einer Abnahme des 
Verschleißkoeffizienten, während die Reibungszahl keine signifikante Veränderung zeigt. Bei 
einer Umgebungstemperatur von 500 °C und einem TiC-Anteil von 61 mol % liegt der 
Gesamtverschleißkoeffizient bei kTC61 = 1,92ּ10-6 mm³/Nm. Der Einfluss des TiB2-Anteils bei 
konstantem SiC:TiC-Verhältnis wurde bis 600 °C untersucht. Die Reibungszahl nimmt im 
allgemeinen mit zunehmender Temperatur zu. Bei höheren TiB2-Anteilen erreicht sie Werte, die 
auch am monolithischen TiB2 beobachtet wurden. Der Gesamtverschleißkoeffizient zeigt bei 
niedrigen TiB2-Anteilen eine kontinuierliche Zunahme mit zunehmender Temperatur. Bei 
höheren TiB2-Anteilen dagegen durchläuft der Verschleiß ein Maximum bei 250 °C und erreicht 
wieder ein Minimum bei 500 °C.   
Der Einfluss der Voroxidation bei 800 °C wurde an S100, T45 und S54 bei Raumtemperatur 
untersucht. Die durch statische Voroxidation entstandene Oxidschicht bzw. deren Wachstums-
geschwindigkeit ist abhängig von der jeweiligen Phase sowie deren Fläche. Zu Beginn des 
tribologischen Versuches wird zunächst die Oxidschicht, die durch die Voroxidation enstanden 
ist, aus der Grenzfläche ausgetragen. Dabei bleibt der Verschleiß hoch. Mit dem Erreichen des 
Grundmaterials im Laufe des Versuches nimmt der Verschleiß ab. Aus statischen Oxidationsun-
tersuchungen ist es ersichtlich, dass SiC, TiC und TiB2 thermodynamisch nicht stabil sind und 
zur Oxidation neigen. Dabei neigen TiC und TiB2 mehr zur Oxidation als SiC. Tribologische 
Experimente bei Raumtemperatur nach Voroxidation zeigen, dass mit zunehmendem Anteil an 
TiC und TiB2 die Reibung ansteigt.  
Aus thermodynamischen Gründen wurde die Probe S50 (SiC-TiC-TiB2; 50:25:25 mol %) für die 
Gleitverschleißuntersuchung ausgewählt. Dabei wurden die Paarungen SSiC/S50 sowie zu Ver-
gleichszwecken auch SSiC/S100 untersucht. Die Beanspruchung erfolgte in Luft zwischen      
22 °C und 800 °C bei Gleitgeschwindigkeiten zwischen 0,1 m/s und 4 m/s. Der Gleitweg betrug 
mindestens 2 000 m.  
Im allgemeinen liegt hier die Reibungszahl im Temperaturbereich von 22 °C bis 800 °C um        
f = 0,8 ± 0,2. Bei Raumtemperatur nimmt die Reibungszahl von ca. 0,85 bei v = 0,1 m/s auf ca. 
0,65 bei v = 3 m/s ab. Bei 800 °C wurde kein Einfluss der Gleitgeschwindigkeit festgestellt. Die 
Reibungszahl liegt hier zwischen 0,8 und 0,7. Allerdings wurde hier auch ein Reibungsmini-
mum mit f < 0,5 bei 250 °C beobachtet. Der Einfluss der Flächenpressung wurde mit p0 = 1 484 
MPa und p0 = 1 244 MPa bei zwei verschiedenen Flächenpressungen untersucht. Mit abneh-
mender Flächenpressung verschiebt sich das Verschleißminimum zu höheren Gleitgeschwindig-
keiten. Die Reibungszahl bleibt bei niedriger Flächenpressung bei einer Gleitgeschwindigkeit 
von 0,1 m/s mit f = 1,09 hoch. Dabei liegt die Reibungszahl bei hoher Flächenpressung mit 0,7 
vergleichsweise niedrig. Der Einfluss des Gleitweges wurde im Bereich von 2 000 m bis 97 567 
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m untersucht. Mit zunehmendem Gleitweg wurde eine Zunahme der Reibungszahl und ein Ab-
nahme des Gesamtverschleißkoeffizienten beobachtet. Dabei wurden nach einem Gleitweg von 
97 567 m und einer Gleitgeschwindigket von 3,9 m/s eine Reibungszahl von 1,1 und ein Ge-
samtverschleißkoeffizient von 3,57ּ10-7 m³/Nm ermittelt. Die Zusammensetzung S50  wurde 
nach unterschiedlicher Voroxidationsdauer unter Gleitverschleißbedingungen bei 800 °C unter-
sucht. Die erzielten Ergebnisse zeigen im Vergleich zu nichtvoroxidierten Experimenten bei 
niedrigen Gleitgeschwindigkeiten eine Abnahme des Verschleißes, während bei hohen Gleitge-
schwindigkeiten der Verschleiß wieder ansteigt. Die Reibungszahl bleibt mit 0,6 ≤ f ≤ 0,78 auch 
bei höherer Gleitgeschwindigkeit nach einer Voroxidationsdauer von 16 Stunden vergleichswei-
se niedrig. Da nach Voroxidation ein SSiC/Oxid-Kontakt vorherrscht und die Rutil-Menge nach 
16 Stunden 50 vol. % beträgt, wird das tribologische Verhalten entscheidend vom Rutil beein-
flusst. 
Die Paarung SSiC/S50 zeigt bei Raumtemperatur mit zunehmender Gleitgeschwindigkeit von 0, 
1 m/s auf 3 m/s eine leichte Zunahme der Reibungszahl von ca. 0,7 auf 0,8. Bei 800°C bleibt die 
Reibungszahl bei 0,1 m/s auf dem gleichen Niveau wie bei Raumtemperatur. Mit zunehmender 
Gleitgeschwindigkeit durchläuft sie jedoch mit ca. 1,0 ein Maximum bei 2 m/s und nimmt bei 
weiterer Zunahme der Gleitgeschwindigkeit wieder auf ca. 0,7 ab. Bei 800 °C Die Gleitpaarung 
SSiC/S50 bildet bei Umgebungstemperaturen von 800 °C und einer Gleitgeschwindigkeit von 2 
m/s ≤ v ≤ 4 m/s eine Oxidschicht auf der Oberfläche beider Probekörper. Dabei reichen die 
Menge und die Plastizität an Oxidationsprodukten aus, um einen kontinuierlichen, stabilen O-
xidfilm zu bilden. Die in situ entstandene Oxidschicht trennt die stationäre SSiC-Triboscheibe 
von der rotierenden S50-Triboscheibe. In dieser Phase herrscht ein Oxid/Oxid-Kontakt in der 
Grenzfläche, der den weiteren Verlauf des Versuches sowie die tribologischen Eigenschaften 
bestimmt. Bei weiterem Versuchsverlauf findet in der tribologischen Grenzfläche die Scherung 
innerhalb der Oxidschicht statt. Die Oxidschicht lässt sich nach Analysenergebnissen in zwei 
Zonen aufteilen. Die Zone 1 besteht aus einer amorphen Si-B-Ti-C-O-Matrix mit eingebetteten 
Kristalliten aus TinO2n-1, TiO2 und SiO2. Die Zone 2 besteht nur aus der amorphen Schicht, die 
unmittelbar die nichtoxidische Keramikoberfläche bedeckt. TEM-Analysen zeigen, dass die 
amorphe Schicht aus Si-B-O mit geringen Mengen an C und Ti besteht. AES-Analysen der O-
xidschicht bestätigen ab einer Tiefe von ca. 600 nm in der Zone 2 eine Zunahme der C- und Si-
Menge. Die Existenz bzw. der Bestand des Kohlenstoffes in der amorphen Schicht besitzt eine 
Schlüsselrolle für das adhäsive Haften der Oxidschicht auf der nichtoxidischen Keramikoberflä-
che. Der Kohlenstoff stabilisiert den ausschließlich amorphen Zustand unmittelbar an der Kera-
mik/Oxid-Grenze, in dem durch die Oxidation von Kohlenstoff an der amorph/partiell-kristallin-
Grenze immer wieder unter anderem CO-Gasmoleküle gebildet werden, das wiederum reduzie-
rende Bedingungen direkt über der amorphen Schicht bildet. Als Reduktionskraft innerhalb der 
Oxidschicht können auch die Oxidation des nichtoxidischen Grundmaterials sowie die Koordi-
nationszahl von Bor bzw. die Menge an [BO3]-/[BO4]-Einheiten gezählt werden. Die reduzie-
rende Umgebung sowie die Abnahme der zur Verfügung stehender Sauerstoffmenge mit zu-
nehmender Oxidschichtdicke machen die Bildung von den sog. Magnéli-Phasen TinO2n-1 auch 
bei hohen Temperaturen möglich.  
Tribooxidation wurde im gesamten untersuchten Temperaturbereich beobachtet. Das tribologi-
sche Verhalten des S50-Partikelverbundwerkstoffes bei hohen Temperaturen wird durch die im 
Laufe des Versuches in situ entstandene Oxidschicht dominiert. Die Reibungszahl liegt unab-
hängig von der Temperatur und Gleitgeschwindigkeit mit um 0,8 8 ± 0,2 hoch, während der 
Verschleiß nach Bildung der kontinuierlichen Oxidfilm bei 800 °C und 2 m/s < v < 4 m/s nied-
rig bleibt. Durch das Vorhandensein von Kohlenstoff bleibt die Zone 2 amorph und haftet auf 
dem nichtoxidischen Grundmaterial. Dabei erwies sich die kontinuierlich ausgebildete anhaf-
tende Oxidschicht als verschleißresistent.  
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